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Depuis 1985, de nombreuses études ont été réalisées afin d’optimiser les superalliages utilisés 
pour les disques et aubes de turbine des parties les plus chaudes des turboréacteurs. Ces 
matériaux subissent, dans ce cas, des sollicitations complexes mêlant traction, fluage et 
fatigue. Leur comportement devait, dans un premier temps, répondre au cahier des charges 
des avions militaires (fortes sollicitations mécaniques, haute température, temps courts). Au 
cours de l’année 2000, un projet national soutenu par divers ministères dans le Réseau de 
Recherche et d’Innovation Technologique (RRIT), s’est développé sur le thème de l’Avion de 
Transport Supersonique du Futur (ATSF), avion commercial ou d’affaires, qui préparerait à 
plus long terme l’apparition des technologies des avions de demain. Cette initiative devait 
également permettre de faire progresser la recherche scientifique et technologique d’un point 
de vue national, sans perdre de vue les perspectives ultérieures d’ouverture internationale. 
Cinq grands domaines de recherche technologique étaient retenus dans ce cadre : impact du 
supersonique sur son environnement, matériaux et structures, propulsion, aérodynamique et 
systèmes.  
Cette thèse s’intègre dans un projet du domaine matériaux et structures réunissant l'ONERA-
Châtillon, l’ENSMA de Poitiers, la SNECMA et le CEMES de Toulouse et ayant pour sujet : 
« Influence du vieillissement à long terme sur le comportement mécanique et la durabilité en 
fluage et en fatigue de superalliages pour disques de turbines du futur avion supersonique 
civil ».  
Cet avion est prévu pour une durée de vie bien plus longue que celle de son prédécesseur 
Concorde (30 000 vols au lieu de 7 000) avec une vitesse identique (Mach 2), un nombre de 
passagers doublé (200) et un rayon d’action augmenté à 10000 km (6000 km pour le 
Concorde). De plus, les motoristes souhaitent améliorer le rendement du moteur en élevant la 
température d’entrée des gaz dans le turboréacteur (favorisant un moyen rapport 
poussée/masse) et en augmentant le taux de compression (favorisant une faible consommation 
spécifique en croisière). De tels objectifs exigent que le matériau constituant les disques de 
turbine haute pression soit résistant à une déformation de type fluage à 700°C sous des 
contraintes de 300-350 MPa pendant 20.000 heures, avec un cahier des charges imposant 0,5 
% de déformation plastique maximum après utilisation dans ces conditions. 
 
Le superalliage N18, utilisé actuellement dans le moteur militaire M88 équipant le chasseur 
français multimissions RAFALE, n’est plus adapté à cet objectif car une précipitation 
intergranulaire et intragranulaire de phases instables et indésirables dénommées TCP 
(Topologically Close Packed) se produit au cours de maintiens à des températures supérieures 
ou égales à 700°C. Des études ont donc été menées à l’ONERA dans le but de définir des 
nouvelles compositions d’alliages thermodynamiquement stables dérivées du N18. Le 
meilleur candidat semble être le superalliage nommé NR3, élaboré par la technique de 
métallurgie des poudres préalliées. Il fait l’objet de cette étude. 
 
La caractérisation et l’optimisation de matériaux à longues durées de vie correspondent à de 
vrais enjeux métallurgiques. L'évaluation de ces nouveaux matériaux, la mise au point des 
microstructures qui conditionnent les durées de vie en service requièrent une meilleure 
connaissance des micro-mécanismes de durcissement, des phénomènes de vieillissement, afin 
de prévoir les répercussions sur leurs propriétés d'emploi. Une analyse précise de l’évolution 
de la structure γ/γ' dans ces conditions est également nécessaire. Il s'agit en particulier de 
caractériser les phénomènes de vieillissement microstructural en fonction des effets couplés 
de la température, du temps et de la contrainte appliquée. Les mécanismes de déformation 
                                                                                                                                                                                  Introduction 
 
2 
élémentaires à l'échelle des dislocations et leur sensibilité à l'état de précipitation doivent alors 
être identifiés afin d'évaluer leur répercussion sur la tenue en fluage. 
 
Les objectifs de ce travail sont donc les suivants : 
 
- étudier le vieillissement de la microstructure de précipitation grâce à la réalisation de 
trois traitements thermiques puis de microstructures vieillies mises au point dans le but 
de vérifier une équivalence temps/température établie à l’ONERA. Cette équivalence a 
pour but de recréer sur une durée plus courte, la microstructure qui serait obtenue dans 
les conditions maximales réelles (700°C, 300 MPa et 20000 heures), 
- analyser l’influence de ce vieillissement sur les micro-mécanismes de déformation, 
- expliquer les répercussions du vieillissement sur la tenue en fluage. 
 
 
Dans le chapitre I, nous faisons un rappel des connaissances actuelles qui seront nécessaires 
pour comprendre ce travail. Elles concernent les superalliages, leur mode de déformation et 
leur vieillissement microstructural.  
Le chapitre II décrit le matériau étudié ainsi que les traitements thermiques et de 
vieillissement qui lui sont appliqués. Nous présentons également les diverses techniques 
expérimentales utilisées pour son étude. 
Le chapitre III est consacré à la caractérisation de la microstructure de précipitation par 
microscopie électronique en transmission (MET) et spectroscopie EDX (Energy Dispersive 
X-ray). Après avoir décrit la méthodologie de travail par MET, nous analysons l’influence du 
traitement thermique et du vieillissement sur les paramètres caractérisant cette microstructure. 
Ce sont les tailles moyennes des précipités, les largeurs moyennes de couloirs et les fractions 
volumiques. Nous terminons par l’analyse chimique des différentes phases en fonction des 
traitements thermiques. 
Les résultats des essais macroscopiques de traction et de fluage sont présentés dans le 
chapitre IV.  
Le chapitre V correspond à l’analyse, grâce au MET, des micro-mécanismes de déformation 
rencontrés dans ce matériau en fonction des traitements thermiques et de vieillissement, du 
taux de déformation et de la contrainte appliquée. 





































Depuis leur apparition, les superalliages ont fait l’objet de nombreux travaux et la littérature 
qui leur est associée est immense. Dans ce chapitre bibliographique, nous présentons 
uniquement les notions qui seront nécessaires pour la compréhension du travail présenté dans 
ce manuscrit. Nous aborderons donc cinq points pour lesquels, dans certains cas, des 
références d’articles généraux seront proposées. Ainsi, après avoir présenté de façon générale 
les superalliages et leur comportement macroscopique en fluage, nous décrirons des aspects 
plus microscopiques concernant le type de défauts qui peuvent exister dans ces matériaux et la 
flexibilité des dislocations qui gouverne la façon dont elles peuvent franchir les obstacles 
qu’elles rencontrent. Nous terminerons par les notions concernant le vieillissement de la 
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Les superalliages, apparus dans les années 30, correspondent à une demande industrielle de 
matériaux de plus en plus résistants. Ils sont issus des travaux français de C. E. Guillaume et 
P. Chevenard qui furent les premiers à recourir aux solutions solides complexes fer-nickel-
chrome pour réaliser des étalons de dilatation ; ils eurent l’idée de durcir ces solutions solides 
par des composés intermétalliques nickel-aluminium pour les utiliser dans les ailettes de 
turbines à vapeur. En même temps, P. Mérica obtient aux Etats-Unis, dans les alliages 
austénitiques Ni(80%)Cr(20%), un durcissement par des petites quantités d’aluminium et de 
titane. Il faut attendre la fin des années 50 et le développement du procédé d’élaboration de 
matériaux sous vide (au four à induction) aux Etats-Unis pour que ces matériaux prennent leur 
plein essor avec les premières générations de turboréacteurs. Actuellement, les motoristes 
cherchent à améliorer sans cesse les performances des turboréacteurs. Des recherches sont 
alors menées dans le but de développer de nouvelles nuances de superalliages, résistantes aux 
nouvelles conditions d’utilisation. 
 
En raison de leur bonne résistance mécanique, de leur excellente résistance à l’environnement 
et de leur aptitude remarquable à la mise en oeuvre, ces matériaux constituent environ 70 % 
du poids d’un turboréacteur actuel. 
 
I.1.2. Le turboréacteur 
 






Figure I.1. : Schéma d’un turboréacteur. 
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Il est composé de trois parties principales : 
 
- le compresseur, entraîné par la turbine, qui comprime l’air d’entrée. Il est souvent 
axial et composé d’une série d’étages : chacun est constitué d’un disque mobile avec 
ses aubes (rotor). Les aubes fixes ramènent l’écoulement parallèlement à l’axe (stator), 
- la chambre de combustion, dans laquelle l’énergie chimique du mélange air / 
carburant est transformée en énergie thermique, 
- la turbine, qui prélève de l’énergie des gaz de combustion pour entraîner le 
compresseur. Elle est également composée de plusieurs étages constitués d’un disque 









Figure I.2. : Photographies d’une aube de turbine (a) et d’un disque de turbine (b). 
 
On trouve les superalliages au niveau des parties chaudes du moteur c’est à dire au niveau des 
disques de compresseur et de turbine, des aubes de turbine, et ils sont également utilisés pour 
la fabrication des chambres de combustion. 
Les aubes, dont une photographie est présentée sur la figure I.2.a., sont les pièces les plus 
chaudes du moteur. Elles subissent à la fois des effets de températures associés à des 
contraintes centrifuges élevées et des efforts cyclés générant des endommagements en fatigue 
oligocyclique. Le pied est porté à 650°C sous des contraintes locales qui peuvent atteindre 
1200 MPa. La pale (le haut) subit des contraintes de 1000 MPa dans les zones centrales 
portées à 900°C (les plus froides) alors que sur les bords, où la température atteint 1000°C, les 
contraintes ne dépassent pas 300 MPa. Quant aux disques, dont une photographie est 
présentée sur la figure I.2.b., ils sont principalement soumis à des contraintes mécaniques 
centrifuges et thermiques cyclées à fréquence faible donc leur mode principal 
d’endommagement est la fatigue. La partie externe (chaude) est portée à 650°C avec des 
contraintes moyennes de l’ordre de 350-400 MPa (soit localement plus de 1000 MPa en 
amplitude puisque c’est une zone à facteur de forme) et la partie froide, à l’alésage, travaille 
vers 400°C sous des contraintes atteignant 1000 MPa en moyenne. 
Ainsi, on n’utilisera pas le même type de superalliage au niveau des aubes et au niveau des 
disques et deux classes de superalliages ont été développées pour répondre à cela : 
- des alliages présentant une résistance intermédiaire jusqu’à 700°C et une bonne tenue 
mécanique vers les très hautes températures. Ce sont des monocristaux coulés selon 
des procédés de solidification qui sont utilisés au niveau des aubes de turbine, 
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- des alliages à très forte résistance jusqu’à 700°C mais dont la résistance diminue 
fortement au-delà de 800°C. Ils sont donc élaborés par des procédés de forgeage à 
chaud et utilisés sous forme polycristalline comme constituants des disques de turbine 
ou de compresseur.  
 
 
I.1.3 Caractéristiques des superalliages 
 
I.1.3.a. Structure  
 
En général, un superalliage est un matériau biphasé contenant : 
- une matrice γ de structure cubique à faces centrées désordonnée, 
- des précipités de phase γ’ ordonnée à longue distance, de structure L12. Cette dernière, 
dont une maille élémentaire est illustrée sur la figure I.3., possède la structure du 
composé intermétallique Ni3Al où les atomes de nickel occupent les centres des faces 

























Figure I.4. : Microstructures de précipitation des superalliages MC2 (Benyoucef 1994) (a) et N18 (Flageolet 
2004) (b). 
 
Différentes microstructures de précipitation sont illustrées sur la figure I.4. Dans chaque cas, 
on distingue en clair les précipités de phase γ’ dans la matrice de phase γ, représentée en plus 
sombre. La figure I.4.a. montre une seule population de précipités cuboïdaux de 400 nm de 
0.25 µm 
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taille moyenne, alignés suivant les directions <001>, dans le superalliage monocristallin MC2 
(Benyoucef 1994). La figure I.4.b., issue du superalliage polycristallin N18 (Flageolet 2004), 
présente une précipitation bimodale à l’intérieur des grains, constituée de gros précipités 
d’une taille moyenne de 200 nm et de petits précipités d’un diamètre moyen compris entre 30 
et 50 nm. Ce type de microstructure est principalement rencontré dans les superalliages pour 
disques de turbine comme par exemple l’Astroloy (Saint-Antonin 1991), l’Udimet 720 
(Dubiez 2003), l’Udimet 720Li (Jackson et Reed 1999) et dans le NR3, comme nous verrons 
dans le chapitre suivant. 
 
Les précipités et la matrice présentent une faible différence de paramètre de maille (misfit). 
Les atomes se déplacent alors de part et d’autre de l’interface pour compenser cet écart. 
 
Les superalliages se distinguent donc des alliages classiques par la possibilité de combiner 
plusieurs types de durcissement :  
- le durcissement par précipitation de la phase γ’, phase « dure », 
- le durcissement par solution solide de la phase γ, phase « molle », grâce à la solubilité 
des éléments tels que le chrome, le molybdène, le tungstène,… 
 
 
I.1.3.b. Répartition des éléments dans les deux phases 
 
Le Tableau I.1. présente les principaux éléments rencontrés dans les superalliages. 
 
Eléments Durcissement de γ 
Durcissement 
de γ’ 
Augmentation de la 
fraction volumique de 
γ’ 
Joints de grains Autres effets 
Cr Modéré Modéré Modéré M23C6 et M7C3 
Améliore la résistance à 
la corrosion 
Favorise les phases TCP 
Mo Fort Modéré Modéré M23C6 et M6C Augmente la densité 
W Fort Fort Modéré  
Favorise les phases TCP 
et les Zones de Réaction 
Secondaire (ZRS) 
Ralentit les cinétiques de 
diffusion 
Ta Faible Très fort Fort  Augmente l’énergie de paroi d’antiphase 
Ti Faible Très fort Fort TiC  
Al Faible  Très fort  Améliore la résistance à l’oxydation 
Nb  Fort Fort NbC Favorise les phases γ’ et δ 
Co Faible Faible   
Elève le solidus 
Peut élever ou abaisser 
le solvus 
Réduit l’énergie de faute 
d’empilement de γ 
Re Important Faible   
Retarde la coalescence 
de γ’ 
Augmente le misfit γ/ γ’ 
Ru Modéré  Faible   Réduit la sensibilité à la formation de TCP 
C, Hf Modéré   Carbures 
B, Zr Modéré    
Améliorent la résistance 
des joints de grains et la 
ductilité du matériau 
 
Tableau I.1. : Principaux éléments d’addition dans les superalliages à base nickel. 
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Les éléments se plaçant préférentiellement dans la matrice, appelés γ gènes, sont le chrome, le 
cobalt, le molybdène, le rhénium, le ruthénium et le tungstène alors que dans la phase γ’, on 
trouvera principalement de l’aluminium, du titane, du tantale et du nobium (éléments γ’ 
gènes). Ces trois derniers se substituent à l’aluminium dans Ni3Al. 
 
 
I.1.3.c. Rôle des deux phases 
 
De nombreux travaux ont été effectués sur le rôle des deux phases. Les premiers à s’être 
intéressés à leurs caractéristiques mécaniques sont Copley et Kear (1967) puis Beardmore et 
al. (1969) qui ont montré que les caractéristiques mécaniques de la phase γ sont légèrement 
supérieures à celles de γ’ et que la tendance s’inverse quand la température augmente. Ceci est 
illustré sur le graphique de la figure I.5. représentant la variation de la limite élastique à 0,2 % 
de déformation en fonction de la température pour la phase γ  isolée, la phase γ’ isolée et 
différentes fractions volumiques de phase γ’ d’un superalliage Ni-Cr-Al (Beardmore et al. 
1969). 
Cette figure montre que le rôle de la phase γ’ est d’améliorer les propriétés mécaniques du 
matériau biphasé. Le pic de limite élastique du superalliage augmente avec la fraction 
volumique de γ’ et tend vers celui de la phase γ’ isolée. Cependant, pour obtenir les meilleures 
caractéristiques mécaniques du matériau, il ne faut pas seulement ajuster la fraction 
volumique de particules γ’ mais il faut également tenir compte de leur taille et du désaccord 
paramétrique entre les deux phases. En effet, en étudiant des monocristaux de PWA 1480, 
Shah et Duhl (1984) ont montré que pour une taille de précipités faible, le comportement du 
superalliage s’identifie à celui d’alliages contenant 50 % des deux phases alors que pour des 
tailles plus grandes, il est proche de celui de la phase γ’ seule. Ainsi, on cherche en général à 





Figure I.5. : Variation de la limite élastique à 0,2 % de déformation pour différentes phases d’alliages Ni-Cr-Al 
d’après Beardmore et al. (1969). 
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Par contre, peu d’études ont été réalisées sur la phase γ, considérée pendant longtemps comme 
participant moins au durcissement de l’alliage que la phase γ’. Pourtant, c’est bien dans cette 
phase que naissent et se propagent les dislocations. Les propriétés de cette phase s’identifient 
à celles de ses alliages modèles tels que Ni-Cr et Ni-Co-Cr, à teneurs élevées en chrome. Des 
études ont donc été menées tout d’abord sur ces alliages afin de comprendre le rôle de la 
phase γ.  
L’existence d’un état d’ordre dans cette phase a été mise en évidence au tout début par 
Akhtar et Teghsoonian (1971) dans des monocristaux puis par Clément et Coulomb (1974) 
dans des polycristaux. Ces derniers ont montré que suivant que l’alliage Ni-Cr est dilué ou 
concentré, il apparaît des mécanismes de déformation différents. Ils en déduisent donc la 
présence d’un ordre à courte distance. Les différents états d’ordre ont ensuite été mis en 
évidence par diverses techniques dans des alliages binaires et ternaires :   
- l’ordre à longue distance (OLD) Ni2Cr de type Pt2Mo par diffraction des rayons X 
(Von Baer 1958) et par diffusion de neutrons (Roberts et Swalin 1957, Bagaryatsky 
et Tyapkin 1958, Goman’kov et al. 1962, Astrakhantsev et al. 1966, Vintaykin et 
Loshmanov 1967, Belyatskaya et Vintaykin 1968) puis l’OLD Ni3Cr de type DO22 
par diffusion diffuse de neutrons (Sarfati 1991, Caudron et al. 1992). Les solutions 
solides présentant un OLD sont caractérisées par une séquence d’atomes présente dans 
tout l’espace tridimensionnel. On retrouve souvent ces zones sous forme de 
microprécipités, 
- l’ordre à courte distance (OCD) Ni3Cr par diffusion de rayons X (Guillet et al. 1994). 
Cette expérience a montré que l’OCD se traduit par l’existence de fluctuations dues à 
des ondes statiques de concentration telles que celles décrites par Khachaturyan 
(1983). On parle d’OCD dans des alliages AB lorsqu’on observe une tendance à la 
formation de paires A-B avec une probabilité supérieure à celle d’un cas aléatoire. 
Plus tard, ces résultats ont pu être utilisés pour analyser la phase γ d’alliages industriels. 
Ainsi, Rtishchev (1994) a mis en évidence, dans des phases γ type (Ni, Cr, W, Mo) et (Ni, Cr, 
W, Mo, Nb, Ti, Al, Co) par diffraction de neutrons, la présence d’un OLD type Ni2Cr et d’un 
OCD ayant un effet durcissant. Puis, les analyses de la phase γ des superalliages AM3 et MC2 
(Glas et al. 1996, Jouiad 1996, Pettinari 1999) par neutrons ont révélé l’existence d’un OLD 
type L12 et d’un OCD type (1 ½ 0). Les résultats concernant la nature des états d’ordre des 
phases γ des superalliages AM3 et  MC2 ont été obtenus par Blavette et al. (1986, 1989), 
Buchon et al. (1990) et Duval et al. (1994), grâce à des analyses par sonde atomique.  
Plusieurs analyses ont montré que la présence d’OCD (Clément 1975, 1984, Gerold et 
Karnthaler 1989) associée à une forte énergie de paroi d’antiphase diffuse (Schwander et 
al. 1992) est responsable de l’apparition d’un glissement planaire des dislocations mobiles. 
De plus, des études (Thomas 1951, Tisone et al. 1968, Nakajina et al. 1965, Clément et 
Coulomb 1974, Brooks et al. 1976) ont mis en évidence l’augmentation de l’énergie de 
défaut d’empilement en présence d’OCD, ce qui peut induire un accroissement du taux de 




I.1.4. Fluage des superalliages à base nickel 
 
Au cours du vol, les superalliages pour disques subissent une déformation de type fluage, en 
général de longue durée. Ce paragraphe a pour but de définir ce mode de déformation, puis de 









Le fluage est un mode de déformation macroscopique qui résulte de l’application d’une 
contrainte et d’une température constantes et de la mesure de l’évolution de la déformation en 




Figure I.6. : Allure générale d’une courbe de fluage, représentant l’évolution de la déformation ε en fonction du 
temps t. 
 
On distingue trois stades :  
- le stade primaire (A) au cours duquel la vitesse de déformation est importante puis 
diminue au cours du temps, la résistance du matériau augmentant. Cette variation 
provient de l’accroissement de la densité de dislocations qui atteint la saturation. Ces 
dislocations s’organisent en sous-structures stables, 
- le stade secondaire (B) où la déformation se stabilise. Il est donc caractérisé par une 
vitesse de déformation minimale et constante. Ce stade stationnaire correspond à 
l’établissement d’un équilibre entre le durcissement et la restauration, 
- le stade tertiaire (C) où la vitesse de déformation augmente rapidement pour aboutir à 
la rupture de l’éprouvette. Il s’explique par l’augmentation de la densité et de la 
mobilité des dislocations et l’accumulation de phénomènes de fissuration et de 
cavitation interne. 
 
En général, dans les superalliages, la déformation se produit en grande partie au cours du 
fluage tertiaire, le stade primaire ne dépassant pas 1 % de déformation. Le stade secondaire 
représente également une bonne partie des courbes et la vitesse associée est utilisée comme 
référence dans les lois de comportement. Pour plus de détails sur le fluage des superalliages 
polycristallins, se reporter aux livres de Poirier (1976), de Sims, Stoloff et Hagel (1987) et 
de Nabarro et de Villiers (1995). 
 
 
I.1.4.b. Lois de comportement 
 
Que l’approche soit macroscopique ou microscopique, on rencontre dans la littérature de 
nombreuses lois sur le fluage développées à partir de résultats expérimentaux ou de façon 
phénoménologique. Nous ne présenterons ici que les relations que nous utiliserons dans la 
suite de l’exposé. 
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Modèle de Larson-Miller 
 
Ce modèle macroscopique semi-empirique est basé sur le fait que le processus de fluage est 
thermiquement activé et que les mécanismes restent inchangés dans le domaine de 
température et de contrainte étudié. La méthode de Larson-Miller (1952) consiste à tracer le 





P +=  
 
où T est la température en Kelvin, 
     C est une constante dépendant de matériau. Elle est en général proche de 20 pour les 
superalliages, 
     t, exprimé en heures, peut être le temps à rupture ou au taux de déformation étudié. 
 
La figure I.7. est un exemple de diagramme de Larson-Miller pour le temps à rupture dans le 
cas des superalliages à base nickel GTD-111 et IN738LC (Sajjadi et al. 2002). 
 
 
Figure I.7. : Diagramme de Larson-Miller pour les superalliages GTD-111 et IN738LC (Sajjadi et al. 2002). 
 
On peut, grâce à ce type de diagramme, prévoir la durée de vie d’un alliage pour différentes 
températures et niveaux de contrainte. 
 
Loi de Bailey-Norton 
 
Cette loi de comportement permet de décrire de façon classique le comportement en fluage 
quasi-stationnaire à haute température. Elle relie la vitesse de déformation minimale ε& , c’est à 
dire la vitesse du stade secondaire, à la contrainte σ et à la température T par la relation de 







expA n&  
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où A est une constante, 
     n est l’exposant caractérisant la sensibilité à la contrainte, appelé coefficient de Norton, 
     Q est l’énergie d’activation, 
     R est  la constante des gaz parfaits. 
 
Pour visualiser la sensibilité de la vitesse à la contrainte, on trace un diagramme représentant 
la vitesse minimale en fonction de la contrainte, en échelles logarithmiques. La figure I.8. 
présente le diagramme de Norton de l’UDIMET 720 pour différentes températures et deux 
traitements thermiques (HS : grains fins de 1 à 10 µm et trois populations de précipités γ’ de 
tailles moyennes respectives 1 µm, 50 nm et 10 nm et CR : gros grains de 10 à 30 µm et deux 
populations de précipités γ’ de tailles respectives 500 nm et 30 à 60 nm) (Dubiez 2003). A 




Figure I.8. : Diagramme de Norton du superalliage UDIMET 720 d’après Dubiez (2003). 
 
 
Pour le traitement CR, la sensibilité à la contrainte est représentée par une droite dans tout le 
domaine de contrainte à une température donnée. Pour le traitement HS, on retrouve une 
droite à 750°C mais il apparaît trois domaines de sensibilité à 700°C et deux domaines à 
650°C. Leur existence rend compte d’une modification du comportement en fluage, mise en 
évidence grâce à des observations par MET. A 650°C et 700°C dans le cas de fortes 
contraintes, des valeurs de n supérieures à 10 caractérisent des mécanismes de 
contournement des précipités alors que les valeurs faibles de n à 750°C correspondent à des 
mécanismes de cisaillement des précipités par des paires de dislocations parfaites.  
 
Dans ce cas, l’utilisation du diagramme de Norton permet donc de caractériser des domaines 
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I.2. Dislocations et défauts plans dans γ et γ’ 
 
Une dislocation est un défaut linéaire de l’arrangement cristallin qui propage la déformation 
plastique par cisaillement des plans cristallographiques. Elle est caractérisée par son vecteur 
de Burgers b  qui est le quantum de déformation correspondant au passage de la dislocation. 
Pour des raisons énergétiques, il faut que b  soit le court possible. Si b n’est pas un vecteur de 
translation du réseau, alors la dislocation laissera derrière elle un défaut. Nous présentons ici 




I.2.1. La phase γ 
  
Cette phase peut être définie comme un empilement de type ABCABC de plans compacts 
{111} dans lesquels se propagent préférentiellement les dislocations. Une dislocation parfaite 
de matrice possède donc un vecteur de Burgers de type a/2<110>, a étant le paramètre de 
maille. Cette dernière peut se dissocier dans un plan {111} en deux dislocations partielles 
a/6<112> dites de Shockley, séparées par un défaut d’empilement dans la matrice. L’énergie 
de défaut d’empilement est déterminée à partir de la mesure de la distance entre les deux 
Shockley. Le Tableau I.2. présente des valeurs de ces énergies mesurées dans la phase γ de 
différents superalliages. 
 
 Energies en mJ.m-2 Références 
CMSX2 24 Décamps et al. (1984) 
AM1 20 Décamps et Condat (1986) 
AM3 20 à 30 Décamps et al. (1991b) 
MC2 28 - 31 Benyoucef et al. (1995) 
Phase γ avec rhénium  
(basée sur celle du MC2) 
25,6 ± 2,6 à 25°C 
26,8 ± 2,7 à 350°C 
26,4 ± 2,6 à 750°C 
21,6 ± 2,2 à 1050°C 
Pettinari (1999) 
Phase γ avec ruthénium 
(basée sur celle du MC2) 
25,6 ± 2,6 à 25°C 
23 ± 2,3 à 350°C 
21 ± 2,1 à 750°C 
20 ± 2,0 à 1050°C 
Pettinari (1999) 
 
Tableau I.2. : Valeurs de l’énergie de faute d’empilement en mJ.m-2 dans la phase γ  de différents superalliages. 
 
Benyoucef et al. (1995) ont mesuré cette énergie à partir de nœuds de dislocations dissociées. 
Dans son étude de la phase γ du MC2, Pettinari (1999) a montré, grâce à ces mesures, que 
cette énergie reste constante dans le domaine de température étudié. 
En général, l’énergie de faute des superalliages est plus faible que celle du nickel évaluée à 
140 mJ.m-2 (Clément et Coulomb 1974, Carter et Holmes 1977, Strudel 1978) et des 
alliages à base de nickel en raison de la présence dans γ d’autres éléments d’addition en teneur 
non négligeable tels que le cobalt, le chrome et le tungstène (Beeston et France 1968, 
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Figure I.9. : Défauts plans dans la structure L12, d’après Pope et Ezz (1984) : (a) Structure non fautée, (b) 
création d’une APB, (c) création d’une SISF et (d) création d’une CSF. 
 
L’empilement parfait des plans dans la structure L12 est illustré sur la figure I.9.a. Dans cette 
phase, une dislocation parfaite est de type a<110> pour respecter la structure ordonnée. 
Comme dans la matrice, cette dislocation peut se dissocier pour minimiser l’énergie. Pope et 
Ezz (1984) ont présenté les différentes configurations de dissociation ainsi que leur stabilité. 
Elles produisent plusieurs types de défauts : 
 
- une paroi d’antiphase (ou APB : antiphase boundary en notation anglosaxonne) résultant de 
la réaction : 
a<110> → a/2<110> + APB + a/2<110> 
 
Une APB est donc due à un cisaillement par un vecteur b = a/2<110> (figure I.9.b.). Si ce 
cisaillement se produit dans un plan {100}, la nature des atomes premiers voisins n’est pas 
modifiée. S’il se produit dans un plan {111}, la nature des premiers voisins d’un atome Al est 
modifiée par l’apparition d’une liaison Al-Al.  
Il existe une anisotropie de l’énergie d’APB se caractérisant par le fait que l’énergie dans un 
plan {100} (γ100) est inférieure à celle dans un plan {111} (γ111) (Flinn 1960, Beauchamp et 
al. 1987). Ceci a été vérifié de façon expérimentale en mesurant les largeurs de dissociation 
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entre deux dislocations a/2<110> (Douin 1987, Dimiduk 1989, Baluc 1990, Bontemps 
1991). Le Tableau I.3. présente des valeurs d’énergies d’APB déterminées dans la phase γ’ de 
quelques superalliages. 
 
Superalliages γ111 en mJ.m-2 Références 
MA600 144 ± 15 Huis’Int Veld et al. (1985) 
CMSX2 123 
PWA 1480 118 Dollar et Bernstein (1988) 
René 80 80 Lin et al. (1989) 
CMSX2 160 à 200 Courbon (1990) 
CMSX6 115 ± 12 Glatzel et al. (1991) 
SRR99 180 Scheunemann-Frerker et al. (1992) 
Udimet 720Li 
280 à 600°C 
279 à 700°C 
275 à 800°C 
Jackson et Reed (1999) 
Nimonic PE16 
Nimonic 105 
311 ± 3953  
260 ± 2044  Baither et al. (2002) 
 
Tableau I.3. : Valeurs de l’énergie d’APB dans un plan {111} pour divers superalliages. 
 
Jackson et Reed (1999) ont modélisé cette énergie suivant un modèle thermodynamique 
utilisant l’approche développée par Miodownik et Saunders (1994). 
Baither et al. (2002) ont utilisé trois méthodes différentes pour en déduire l’énergie d’APB 
des superalliages Nimonic PE16 et Nimonic 105. La première est basée sur des mesures de 
contrainte de cisaillement critique résolue, la deuxième sur des mesures de rayons de boucles 
d’Orowan et la dernière sur la mesure directe de la largeur de l’APB. 
 
- une faute d’empilement de super-réseau (SSF : superlattice stacking fault) due à la réaction : 
 
a[011] → a/3[112] + SSF + a/3[121] 
 
Ce défaut résulte donc du cisaillement par un vecteur b = a/3<112> qui modifie la séquence 
d’empilement, uniquement dans des plans {111} (figure I.9.c.). Une dislocation ayant ce 
vecteur de Burgers est appelée super-Shockley. Ce défaut est intrinsèque (SISF : superlattice 
intrinsic stacking fault) s’il se produit sur un seul plan {111} et extrinsèque (SESF : 
superlattice extrinsic stacking fault) s’il s’effectue sur deux plans. Les SESF ont été observées 
pour la première fois par Kear, Oblak et Giamey (1970). Puis, Lours et al. (1990) ont pu 
observer, au cours d’une expérience de déformation in situ dans la phase γ’ du superalliage 
CMSX2, la formation et la propagation de SISF. Ils montrent que la super-Shockley se 
déplace de façon visqueuse en restant alignée avec deux directions de type <110>. 
 
Superalliages Energies en mJ.m-2 Références 
Mar-M200 8 à 17 à 760°C pour les deux défauts Kear et al. (1970) 
CMSX2 γSISF = 26,5 ± 1,7 à 20°C γSISF = 16,7 ± 1,8 à 900°C Bonnet et Ati (1989) 
AM1 γSISF = 15 γSESF = 25 Véron (1995) 
 
Tableau I.4. : Valeurs des énergies SSF dans différents superalliages. 
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On montre, en général, que l’énergie d’une SESF est légèrement supérieure à celle d’une 
SISF (Hirth et Lothe 1982). Le Tableau I.4. présente des valeurs d’énergie de ces défauts 
évaluées dans quelques superalliages. 
 
- une faute complexe (CSF : complex stacking fault) due à la propagation d’une dislocation de 
Shockley a/6<112> résultant de la dissociation d’une parfaite de matrice (vu au I.2.1.). Ce 
défaut provient donc d’un cisaillement par b = a/6<112> qui perturbe non seulement l’ordre 
mais aussi la séquence d’empilement des plans {111} (figure I.9.d.).  
Grâce aux observations en faisceau faible et en considérant la théorie élastique isotrope, 
Condat et Décamps (1987) ont estimé cette énergie à 80 mJ.m-2 dans l’AM1 et Décamps, 
Condat et Morton (1991) ont trouvé une énergie de 70 mJ.m-2 dans l’AM3. 
 
  
I.3. Flexibilité des dislocations 
 
Les dislocations sont sensibles à la contrainte, qu’elle soit extérieure ou intérieure. 
Lorsqu’elles rencontrent des obstacles, sous l’action de cette contrainte, elles peuvent se 
courber entre eux. Nous présentons ici les paramètres qui seront utiles pour la suite du travail. 
Pour plus de détails, se référer à Brown et Ham (1971). 
 
I.3.1. Energies  
 
Energie d’une dislocation mixte rectiligne infinie 
 
L’énergie d’une dislocation rectiligne de vecteur de Burgers b  et d’orientation de ligne u  
dans un milieu isotrope est définie par (Cottrell 1953, Foreman 1955) : 
 
 






















                                  (I.1.) 
 
où θ = ( b , u ) est le caractère de la dislocation,  
     µ est le module de cisaillement, 
     ν est le coefficient de Poisson, 
     R est l’extension du champ de déformation de la dislocation, 
     r0 est le rayon du cœur de la dislocation. 
 
Energie d’interaction de deux dislocations rectilignes 
 
Cette équation a été développée tout d’abord par Nabarro (1952), puis reprise par Hirth et 
Lothe (1982). Si 1b  et 2b  sont les vecteurs de Burgers des deux dislocations, leur énergie 
d’interaction est donnée par : 
 
               
( )( ) ( ) ( )( )[ ]


























              (I.2.) 
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Ainsi, une dislocation qui se courbe entre deux points augmente son énergie car la longueur 
de la dislocation augmente et son caractère change le long de la ligne. Pour minimiser cette 
énergie, il apparaît une force qui tend à diminuer la longueur : c’est la tension de ligne. 
 
 
I.3.2. Tension de ligne d’une dislocation 
 
Pour la calculer, on se place dans le cadre de l’approximation de la tension de ligne, dans 
laquelle on néglige l’interaction entre les brins d’une même dislocation mais on tient compte 
des changements d’orientation et d’énergie lors de la courbure (modèle de De Wit-Koehler 
1959). La tension de ligne est alors définie par : 
 







En utilisant la relation (1), on obtient l’expression suivante dans le cadre de l’élasticité 
isotrope : 
 






















                                (I.3.) 
 
La tension de ligne ainsi que l’énergie dépendent fortement du caractère et du type de la 
dislocation. La figure I.10. présente, dans le cas du superalliage MC2, la variation de ces 
paramètres en fonction du caractère, pour une dislocation parfaite et une dislocation partielle 
(Benyoucef 1994). Ils sont calculés dans le cas de la tension de ligne anisotrope et en 
élasticité anisotrope. Dans ce cas, comme il n’existe pas d’équation analytique, on utilise le 
logiciel DISDI de Joël Douin (Douin et al. 1986). 
Ces courbes montrent donc qu’une dislocation partielle est plus flexible qu’une parfaite et que 
la partie coin est plus facile à courber que la vis. 
On peut également montrer que la tension de ligne moyenne est donnée par : 
 




2µ=                                                               (I.4.) 
 
Figure I.10. :  Variation de l’énergie et de la tension de ligne suivant le caractère d’une dislocation parfaite (1 
et 2) et partielle (3 et 4) dans le cadre de l’élasticité anisotrope (Benyoucef 1994). 
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I.3.3. Force agissant sur une dislocation 
 
Sous l’action d’une contrainte, la force par unité de longueur agissant sur une dislocation dans 
un plan de glissement est donnée par :  
 
F = bτ 
 
où τ est la contrainte définie par ( )
b
b.nΣ=τ  avec Σ le tenseur des contraintes et n  la 
normale au plan de glissement. 
 
 
I.4. Modes de franchissement des précipités dans les superalliages à base 
nickel 
 
Grâce à leur flexibilité et à toutes les dissociations possibles, les dislocations possèdent 
diverses façons de franchir les précipités. Nous présentons ici tout d’abord les mécanismes 
élémentaires que sont le contournement et le cisaillement par APB puis nous décrivons 
d’autres mécanismes plus complexes. 
 
I.4.1. Mécanismes élémentaires 
 
I.4.1.a. Contournement d’Orowan (1948) 
 
Les dislocations parfaites se propageant dans la phase γ peuvent contourner les obstacles 
rencontrés. Ce mécanisme est illustré sur la figure I.11. Il se produit si la contrainte agissant 
sur les précipités est supérieure à une contrainte critique appelée contrainte d’Orowan τOR. 
C’est celle qui permet de courber la dislocation dans le couloir entre deux précipités.  





Figure I.11. : Schéma du contournement d’Orowan. 
 
 
I.4.1.b. Cisaillement par paroi d’antiphase 
 
Ce cisaillement se produit plutôt à haute température mais également à l’ambiante en traction 
ou fatigue. Il est dû à l’entrée d’une dislocation de matrice (a/2)<110> dans le précipité, 
laissant une APB (figure I.12.a.). Le passage d’une deuxième dislocation de matrice de même 
vecteur de Burgers permet d’effacer le défaut laissé par la première (figure I.12.b.). Ces deux 
dislocations de matrice forment alors une superdislocation. 










I.4.1.c. Théorie sur l’interaction dislocation/précipité dans un superalliage 
 
Pour décrire les interactions entre dislocations et particules cohérentes dans les alliages 
ordonnés, de nombreux modèles ont été proposés et résumés par Reppich (1982a), Nembach 
et Neite (1985) et Nembach (2000). Ils sont dérivés des concepts originaux de Gleiter et 
Hornbogen (1965) qui prédisent que des particules de taille arbitraire peuvent être cisaillées 
par des dislocations de matrice appariées et que le processus d’Orowan ne se produit jamais. 
Cette théorie a ensuite été affinée et étendue par Raynor et Silcock (1970), Brown et Ham 
(1971), Reppich (1975) et Melander et Perrson (1978). Hüther et Reppich (1978) 
démontrent que les mécanismes d’interaction évoluent du cisaillement par des paires de 
dislocations vers le contournement d’Orowan suivant la taille des particules.  
Chaque théorie permet le calcul de la contrainte critique résolue (ou CRSS : critical resolved 
shear stress en notation anglosaxonne) en fonction de la taille des précipités. Nous présentons 
ici ces différents modèles qui sont illustrés sur la figure I.13. :  
 
 
Figure I.13. : Représentation de la variation de la CRSS ∆τ en fonction de la taille de particules sphériques et 
ordonnées (Hüther et Reppich 1978). 
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1) Cisaillement par des paires faiblement couplées 
Lorsque les précipités sont petits (courbe 1), le couplage entre les dislocations formant la 
paire est faible et la contrainte nécessaire au cisaillement s’écrit (Raynor et Silcock 1970, 
Brown et Ham 1971) : 
 


















⎛ γ=τ∆                                    (I.5.) 
 
où γ est l’énergie d’APB, 
     b est le vecteur de Burgers, 
     T est la tension de ligne, 
     f est la fraction volumique, 
     D est le diamètre moyen des particules, 
    A est un facteur numérique dépendant de la morphologie des particules. Il vaut 0,72 pour 
des précipités sphériques. 
 
2) Cisaillement par des paires fortement couplées 
Lorsque les particules sont plus grosses, à partir d’un diamètre noté Dws (courbe 2), les deux 
dislocations sont fortement couplées et la contrainte s’écrit (Hüther et Reppich 1978) : 
 

















⎛=τ∆                                      (I.6.) 
 
où w est un paramètre prenant en compte la répulsion des deux dislocations de la paire. Il vaut 
1 pour des dislocations parfaites, 
     G est le module de cisaillement, 
     Lp est la distance moyenne entre les centres de gravité des deux particules. 
Cette relation a été obtenue grâce à une modélisation raffinée de l’interaction dislocation / 
précipité sphérique avec les hypothèses suivantes : 
- les précipités ont une taille petite comparée à leur écartement, 
- l’interaction est uniquement contrôlée par la formation d’une APB, 
- les autres facteurs qui pourraient influencer cette interaction (contraintes de cohérence, 
différences de modules, effets chimiques,...) sont négligés. 
La distance Lp est liée au diamètre D des précipités et à leur fraction volumique f selon la 
relation : 
 




π=                                                            (I.7.) 
 
3) Contournement  
Dans l’approximation de la tension de ligne, définie précédemment, la contrainte d’Orowan 
est décrite par la relation suivante (courbe 3) : 
                                                                
bl
T2
OR =τ                                                             (I.8.) 
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où T est la tension de ligne de la dislocation, 
     b est la norme de son vecteur de Burgers, 
     l est la largeur du couloir dans un plan {111}. 
 
4) Transition contournement / cisaillement  
Cette transition se produit au diamètre noté Dc où la contrainte est donnée par (Hüther et 
Reppich 1978) : 
 







⎛ γ=τ∆                                                    (I.9.) 
 
Cependant, la décroissance de la courbe de cisaillement par des paires fortement couplées 
étant plus faible que celle de la contrainte d’Orowan, les deux courbes se croisent à une taille 
de particule D*. Le processus d’Orowan sera donc plus favorable pour D>D*. Mais, la 
dislocation de tête de la paire fortement couplée ne pouvant pas cisailler les particules de 
diamètre supérieur à Dc, les paires se découplent. Ceci s’accompagne alors d’une forte 
croissance de la CRSS à Dc pour atteindre le niveau de la courbe d’Orowan. 
 
Des observations expérimentales réalisées par Reppich (1982b) dans les superalliages 





Les premiers travaux de simulations du mouvement d’une dislocation au travers d’une forêt 
d’obstacles sont dus à Kocks (1966, 1967) et Foreman et Makin (1966, 1967), l’approche de 
Kocks étant plutôt basée sur des modèles statistiques. Pour Foreman et Makin (1966), les 
simulations consistent à faire propager une dislocation sous l’action d’une contrainte dans un 
réseau aléatoire d’obstacles ponctuels généré de façon numérique. Elles sont réalisées dans le 
cadre du modèle de la tension de ligne fixe pour lequel : 
- un précipité est cisaillé quand la force F que la dislocation exerce sur le précipité est 
supérieure à la résistance Fm de ce dernier, 
- la dislocation atteint une position d’équilibre (se bloque sur certains précipités) 
lorsque F ≤ Fm. 
Les résultats des simulations montrent que pour des obstacles faibles, on observe uniquement 
des mécanismes de cisaillement alors que pour des obstacles forts, on observe des 
contournements d’Orowan. 
Des simulations plus complexes ont ensuite été réalisées par ces mêmes auteurs, considérant 
le cas de deux sortes de distribution (Foreman et Makin 1967). La première est constituée 
par deux types d’obstacles chacun de résistance différente. Ils montrent alors que la limite 
d’élasticité est égale à la somme quadratique moyenne des limites élastiques des deux 
populations. Dans le second cas, les obstacles sont distribués de façon uniforme suivant un 
spectre carré des résistances. Les résultats montrent un bon accord avec la loi généralisée des 
mélanges. Plus tard, Morris et Klahn (1974) et Hanson et Morris (1975) améliorent ces 
simulations en tenant compte de l’activation thermique et de la distribution spatiale aléatoire 
des obstacles de résistance différente. 
 
Récemment, Mohles et al. (1999) se sont intéressés plus précisément aux simulations du 
mouvement d’une dislocation dans des matériaux durcis par précipitation. Ces simulations 
sont basées sur l’équilibre de la contrainte locale le long de la ligne de dislocation, défini par 
l’équation suivante : 
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τvisc + τext+ τobst + τdisloc = 0 
 
où τvisc est la contrainte liée au freinage visqueux des dislocations, 
     τext  est la contrainte appliquée, 
     τobst est la contrainte liée à la résistance des précipités et définie par -γ/b, où γ représente 
l’énergie d’APB produite par la dislocation cisaillant les précipités.  
     τdisloc représente l’interaction élastique de la dislocation avec elle-même et avec les autres 
dislocations. L’approximation utilisée dans ce cas est identique à celle de Brown (1964) et 
Bacon et al. (1973). 
Les effets de surface et de structure atomique des précipités, le glissement dévié et la montée 
sont négligés. 
 
Une dislocation simple rectiligne est alors propagée, sous l’action d’une contrainte appliquée, 
dans une distribution d’obstacles sphériques cohérents, générée à partir de la distribution 
réelle à trois dimensions déduite d’images MET du superalliage Nimonic PE16. Cet 
arrangement 2D est obtenu par le calcul de l’intersection des particules avec le plan de 
glissement.  
Les simulations sont effectuées dans trois domaines appelés sous-revenu (pour des petites 
particules), sur-revenu (pour des grosses particules) et au pic de durcissement. Dans ces 
conditions, la taille de précipités suit un processus de mûrissement d’Ostwald (1900). Les 








Figure I.14. : Configurations simulées du mouvement 
d’une dislocation vis dans une forêt d’obstacles. (a) 
matériau sous-revenu, (b)sur-revenu et (c) pic de 
durcissement (Mohles 1999). 
 
Dans le cas d’un matériau sous-revenu, la plupart des précipités sont cisaillés. Au pic de 
durcissement, la majorité des particules ont été cisaillées et seulement les plus grosses sont 
entourées par des boucles d’Orowan (en B sur la figure c) ou forment des îles d’Orowan. 
Finalement, dans le cas sur-revenu, toutes les particules sont entourées par une boucle 
d’Orowan sauf les plus petites qui ont été cisaillées. Ce cas est étudié plus en détail par 
Mohles (2001 a). Il simule ensuite le glissement d’une dislocation dans un matériau contenant 
des particules incohérentes (Mohles 2001b). 
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D’autres simulations ont été réalisées dans le cas de matériaux possédant un désaccord 
paramétrique (cas des alliages Cu-Co riches en Cu), en propageant une dislocation simple 
(Mohles 2001c) puis une dissociée en deux partielles de Shockley (Mohles 2001d, 2002). 
Finalement, Mohles et Nembach (2001), Pretorius et Nembach (2001) et Mohles (2004) 
ont effectué des simulations similaires de mouvements de dislocations mais dans le cas de 
matériaux à structure cubique à faces centrées durcis par précipitation. 
 
Bien que dans certains cas, ces simulations rendent assez bien compte des résultats 
expérimentaux (Mohles arrive à prédire la variation de la limite d’élasticité en fonction de la 
taille des particules), elles ne sont pourtant souvent pas assez précises pour tout expliquer. En 




I.4.2. Autres mécanismes 
 
 I.4.2.a. Cisaillement impliquant des fautes de super-réseau 
 
Ce type de cisaillement est surtout observé à température intermédiaire dans les superalliages. 
Les analyses montrent alors que cisaillement et contournement ne doivent pas être opposés 
car ils peuvent être associés.  
Plusieurs modèles ont été proposés dans la littérature : 
 
• Modèle de Kear et al. (Kear, Giamei, Silcock et Ham 1968, Kear, Giamei, Leverant et 
Oblak 1969a, b, Kear, Leverant et Oblak 1969, Leverant et Kear 1970, Kear et 
Oblak 1974) 
Ils sont les premiers à avoir proposé un mécanisme pour la formation de fautes de super-
réseau. La configuration correspondante, présentée sur la figure I.15., est basée sur l’existence 
de dislocations de matrice de vecteur de Burgers (a/2)<112> amenant à la création de paires 
de fautes d’empilement intrinsèques / extrinsèques. La réaction correspondante est la 
suivante : 




Figure I.15. : Mécanisme de Kear et al. 
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Ce mécanisme a été observé dans le MAR-M200 à petits précipités (Kear et al. 1969, 1970), 
dans le CMSX-2 T1 (Caron et al. 1983) et plus récemment dans le CMSX-4 (Rae et al. 
2001), TMS-82+ et TMS-75 (Rae et al. 2002). 
 
• Modèle de Condat et Décamps 
L’apparition des observations en faisceau faible (Huis In’t Veld et al. 1985, Décamps et 
Condat 1986, Condat et Décamps 1987, Caron et al. 1988, Décamps et al. 1991, Décamps 
et al. 1994) a permis à Condat et Décamps (1987) de proposer un nouveau modèle de 
cisaillement, initié par une dislocation (a/2)<110> et non pas (a/2)<112>, et impliquant la 
nucléation d’une Shockley dans l’APB pour former une SISF, suivant les configurations de la 
figure I.16. (SISF si la Shockley est de type intrinsèque et SESF si elle est extrinsèque). 
 
        
 
Figure I.16. : Mécanisme proposé par Condat et Décamps (1987) menant à la création d’une faute intrinsèque 
(à gauche) et d’une faute extrinsèque (à droite). 
. 
Mais dans ce cas, la présence de SESF ne peut s’expliquer par le franchissement des 
précipités par des dislocations de matrice non dissociées. En effet, il est généralement admis 
que la nucléation d’une Shockley extrinsèque coûte plus cher que celle d’une intrinsèque. 
Décamps et al. (1991b) ont alors proposé une évolution du mécanisme permettant 
d’expliquer la présence de SESF. Le nouveau processus considère des dislocations de matrice 
(a/2)<110> dissociées entrant dans le précipité, avec ou sans inversion des partielles, en 
créant une APB. La nucléation de la Shockley se produit alors de la même façon que 
précédemment. Suivant les forces agissant sur les deux partielles, c’est à dire suivant le type 
de sollicitation, il se crée une faute intrinsèque (figure I.17., cas d’un fluage traction à 
température intermédiaire) ou extrinsèque (figure I.18., cas d’une compression dynamique à 
haute température) ou un mélange des deux en traction dynamique à haute température (plus 
forte proportion de SISF) et en fluage compression à température intermédiaire (plus forte 
proportion de SESF). 
 
 
Figure I.17. : Nouvelle configuration (1991) du mécanisme de Condat et Décamps créant une faute intrinsèque. 
 




Figure I.18. : Nouvelle configuration (1991) du mécanisme de Condat et Décamps créant une faute extrinsèque. 
 
Finalement, l’utilisation de la haute résolution pour l’observation des fautes de super-réseau a 
permis de mettre en évidence une évolution de la configuration impliquant une SESF. Ces 
observations ont montré que la nucléation de la dislocation de Shockley se produit dans un 
plan adjacent au-dessus ou au-dessous de la faute complexe et pas dans l’APB. On obtient 
ainsi la configuration finale de la figure I.19. (Décamps et al. 1994). 
 
 
Figure I.19. : Nouvelle proposition (1994) pour la création d’une faute extrinsèque. 
 
Ces mécanismes sont rencontrés dans les superalliages AM1 et AM3 (Décamps et al. 1991b). 
Ils ont également été mis en évidence par Caron et Khan (1986) dans le CMSX-2. 
 
 
I.4.2.b. Glissement dévié et montée 
 
Ces mécanismes se produisent lorsque les dislocations ne peuvent pas franchir les précipités 
dans leur plan de glissement. Ils apparaissent à haute température car ils sont thermiquement 
activés. 
Le glissement dévié (ou cross-slip) se produit quand une dislocation quitte son plan de 
glissement pour glisser dans un autre (figure I.20.). Un plan de glissement étant défini par 
( u , b ), seule la partie vis peut dévier.  
Dans les couloirs γ entre les précipités, les dislocations parfaites peuvent se propager en 
réalisant des zigzags entre les interfaces. Ce phénomène de glissements déviés répétés entre 
les plans {111} a été observé dans le superalliage CMSX2 à 1050°C par Ayrault (1989). 
 




Figure I.20. : Principe du glissement dévié. 
 
La montée se produit à haute température (T > 0,6Tf) sous des contraintes faibles ou modérées 
et nécessite la diffusion des défauts ponctuels qui déplace la partie coin de la dislocation hors 
de son plan de glissement. Dans le cas d’un superalliage, Fredholm (1987) a montré que les 
dislocations de matrice se propageant par glissement dans les couloirs, laissent des brins 
orientés dans la direction <110> contre les précipités. Par montée des parties coin, ces 





Figure I.21. : Modèle de montée des dislocations dans les interfaces (Fredholm 1987). 
 
 
I.5. Vieillissement de la précipitation 
 
Au cours de la mise en service du superalliage, sous l’effet de la température et de la 
contrainte appliquées sur de longues durées, la microstructure de précipitation n’est pas stable 
et évolue. Ce phénomène, appelé vieillissement, joue un rôle très important dans ce type de 
matériaux. Il peut modifier les propriétés mécaniques des matériaux et même diminuer leur 
résistance au fluage et leur durée de vie. 
Nous présentons ici les mécanismes de vieillissement ainsi que les lois qui leur sont associées 
rencontrées dans les superalliages avec une distribution de précipités de phase γ’ monomodale 
ou bimodale.  
 
 
I.5.1. Coalescence et lois de croissance 
 
Dans une solution solide AB sursaturée en élément d’alliage B, l’apparition d’une nouvelle 
phase β se produit par germination, appelée également nucléation. La croissance des nucléi 
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est gouvernée par le plus lent des deux processus se produisant successivement : la diffusion 
des atomes B ou l’agrégation des atomes B au précipité β (appelée souvent réaction à 
l’interface). Si la diffusion est le processus le plus lent, on montre que pour des précipités 
sphériques, la croissance est parabolique. Nous nous placerons dans tout ce qui suit dans ce 
cas. 
Ces étapes de nucléation et croissance sont suivies par le phénomène de coalescence, 
désignant l’évolution au cours du temps de la forme et de la taille de la deuxième phase, sous 
forme de précipités par exemple. Durant ce processus contrôlé par la diffusion en volume, les 
atomes constituant les plus petites particules diffusent vers les plus grosses. Ainsi, les petites 
particules se dissolvent au profit des plus grosses, qui elles, croissent. Ce processus, décrit 
pour la première fois par Ostwald (1900, 1901), est appelé mûrissement ou maturation 
d’Ostwald. Ces phénomènes sont décrits en détail par Philibert (1985). 
 
Greenwood (1956) est le premier à avoir analysé la nature de cette diffusion. Il montre que 
pour des précipités sphériques, en considérant l’équilibre local au voisinage de l’interface, 
puis en admettant que chaque précipité évolue comme s’il était seul dans la matrice, il existe 
un rayon critique Rc de coalescence au-delà duquel la particule croît et au-dessous duquel elle 
se dissout, comme illustré sur la figure I.22. 
 
Figure I.22. : Coalescence de particules sphériques. Rc est le rayon critique à l’instant t, c0 est la concentration 
loin du précipité et cβ  est la concentration en éléments B du précipité. 
 
Si les précipités sont assez éloignés les uns des autres, c’est à dire si la phase précipitée est 
dissoute, ce rayon est égal au rayon arithmétique moyen <R>. La cinétique de croissance des 

















où  R est le rayon des particules, 
      D est le coefficient de diffusion, 
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      cα est la concentration d’équilibre au voisinage d’une interface plane, 
      cβ est la concentration en B du précipité β, 
      ρ représente la quantité 2Ωγ/kT, Ω étant le volume atomique du soluté, γ la tension 
interfaciale, k la constante de Boltzmann et T la température. 
 
Il en déduit ainsi que pour les particules qui croissent à la vitesse maximale, on doit observer 







γΩ=− βα  
 
 
Figure I.23. : Cinétique de croissance de particules sphériques d’après Greenwood (1956). 
 
Plus tard, Lifshitz et Slyozov (1961) puis Wagner (1961) ont déterminé la forme 
asymptotique des diagrammes de distribution de taille en régime quasi permanent et ils ont 
déduit l’évolution asymptotique du rayon moyen des particules. La loi correspondante, 
























3 αγ=−  
 
avec Vm est le volume molaire de précipités et RGP la constante des gaz parfaits. 
Cette théorie s’applique de façon correcte pour des particules sphériques dont la fraction 
volumique est faible ou proche de zéro. 
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2 αΩγ=−  
 
où K est la constante de vitesse de la réaction à l’interface (en cm/s). 
 
L’équation LSW a été vérifiée de façon expérimentale dans divers alliages à base de nickel 
(Chellman et Ardell 1974, McLean 1984, Mackay et Nathal 1990, Trinckauf et al. 1992) 
et superalliages (Stevens et Flewitt 1979, Bhanu Sankara Rao et al. 1983, Ges et al. 1994) 
et est illustrée sur la figure I.24. dans le cas du superalliage Nimonic PE16. Cependant, des 
auteurs ont montré qu’au-delà d’un certain temps de vieillissement, elle ne s’applique plus et 
donc ne permet pas de prédire correctement l’évolution de la taille des précipités pour des 
durées de vieillissement très longues. Par exemple, Ges et al. (1997) en complétant les 
expériences sur l’IN-713C pour des durées de vieillissement plus longues (de l’ordre du 
millier d’heures), montrent qu’il apparaît au bout d’un certain temps une tendance 
asymptotique (figure I.25.). De même, Moshtaghin et Asgari (2003) mettent en évidence 
cette déviation à la loi LSW pour les petites particules du superalliage à précipitation 




Figure I.24. : Evolution du type LSW de la taille des 
précipités du Nimonic PE16 en fonction de la racine 
cubique du temps  pour trois températures : 973 K  (○) , 
1073 K (●)  et 1123 K  (▲) d’après Bhanu Sankara Rao 
et al. (1983). 
 
 
Figure I.25. : Evolution de la taille au cube des 
précipités du IN-713C en fonction du temps pour deux 
traitements thermiques montrant la déviation à la loi 
LSW, d’après Ges et al. (1997). 
 
 
I.5.2. Effets des interactions élastiques 
 
Ces interactions, négligées dans les théories précédentes, influencent pourtant de façon  
importante la coalescence des particules (Voorhees 1985). Les premiers travaux théoriques 
ont été menés à partir de considérations énergétiques (Eshelby  1961, Larche et Cahn 1982, 
Ardell et al. 1966) ou par des simulations numériques (Enomoto et Kawasaki 1989) pour 
étudier leur effet. Ces derniers auteurs ont montré que quelle que soit la fraction volumique : 
- pour des interactions attractives, la croissance est de type LSW puis est ralentie et 
devient quasiment nulle (figure I.26.a.), 
- pour des interactions répulsives, la croissance est de type LSW puis est accélérée, le 
rayon des particules suit alors une loi en t1/2 (figure I.26.b.). 
 








Figure I.26. : Evolution en fonction du temps du rayon moyen de particules (a) dans le cas d’interactions 
attractives (B>0) et (b) d’interactions répulsives (B<0) pour une fraction volumique Q = 0,01 (Enomoto et 
Kawasaki 1989). 
 
Plus tard, Johnson (1984) et Johnson et al. (1990) ont montré que sous certaines conditions, 
les petites particules peuvent grossir au dépend des plus grosses (ce phénomène est appelé 
coalescence négative) puis Voorhees et Johnson (1988), Johnson et al. (1990), Wang et al. 
(1992) et Wang et Khachaturyan (1995) ont montré par différentes approches que 
l’interaction élastique peut accroître la migration des éléments.  
 
Cet effet de déformation élastique généré par le désaccord paramétrique entre précipité et 
matrice dans les derniers stades de la coalescence influence la morphologie des précipités au 
cours du vieillissement.  
Depuis les observations des différentes formes de précipités, comme par exemple celles de 
Miyazaki et al. 1982, Doi et Miyazaki 1984, Doi et al. 1984, Kaufman et al. (1989) et Doi 
(1992) qui sont illustrées sur la figure I.27. et qui présentent soit une forme en octet (figure 







Figure I.27. : Images MET de la morphologie de précipités γ’ en octet (a) et en doublet (b) dans l’alliage  
Ni-12at.%Al d’après Doi et al. (1985). 
 
Ces formes ont été attribuées tout d’abord à un phénomène de fragmentation des précipités ou 
« splitting ». Khachaturyan et al. (1988), Wang et Khachaturyan (1991) et Zhang et al. 
(1998) se sont intéressés à ce dernier et ont montré par différentes analyses que cette 
transformation, se produisant pour des particules suffisamment grosses, est dirigée par une 
réduction de l’énergie de déformation élastique qui compense l’accroissement de l’énergie de 
surface correspondante.  
Cependant, des simulations plus récentes (Banerjee et al. 1999) ont mis en évidence que ces 
configurations de forme peuvent également être dues au mécanisme de migration des 
éléments, donc à la coalescence. Des évidences expérimentales ont été montrées par 
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Calderon et al. (2000) dans un alliage Ni-12at.%Al en observant, par microscopie 
électronique haute résolution, les domaines d’ordre des précipités. 
 
Les simulations précédentes de microstructures de précipitation sont principalement réalisées 
par la méthode du champ de phases en raison de sa capacité à modéliser des microstructures 
complexes sans hypothèse a priori. Elle utilise un ensemble de champs physiques ou 
artificiels, conservatifs ou non, et l’évolution de la microstructure est obtenue par la résolution 
numérique d’équations mathématiques gouvernant l’évolution des champs. Cette technique a 
permis par exemple à Vaithyanathan et al. (2002) de simuler en deux dimensions l’effet de 
la fraction volumique de précipités sur la cinétique de coalescence.  
Plus récemment, de nombreuses évolutions de cette méthode sont apparues. Tout d’abord 
Rubin et al. (1999) et Vaithyanathan et al. (2000) ont simulé l’évolution morphologique de 
précipités en trois dimensions. Ensuite, Wen et al. (2003) ont montré que la formation de 
distributions bimodales observées expérimentalement peut être reproduite par des simulations 
à deux dimensions sous des conditions de refroidissement continu. Finalement, Zhu et al. 
(2004) ont introduit dans leurs simulations en trois dimensions de l’évolution de la 
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Nous décrivons dans ce chapitre le matériau étudié caractérisé par sa composition chimique, 
sa méthode d’élaboration et les différents traitements thermiques appliqués créant chacun une 
certaine microstructure et des joints de grains dentelés. Nous détaillons ensuite les diverses 
techniques expérimentales utilisées pour son étude, la principale étant la microscopie 
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II.1. Le matériau 
 
Le superalliage NR3 a été développé par l’ONERA et a fait l’objet d’un brevet (Marty et al. 
1997). Sa composition chimique est dérivée de celle du N18 qui est instable au-dessus de 
700°C. 
 
II.1.1. Composition chimique 
 
La composition chimique de l’alliage est donnée dans le Tableau II.1. 
 
 Ni Co Cr Ti Al Mo Hf Zr C B 
% massique 60,69 14,64 11,82 5,5 3,65 3,28 0,33 0,052 0,024 0,013 
% atomique 57,45 13,81 12,63 6,38 7,52 1,90 0,10 0,032 0,111 0,067 
 
Tableau II.1. : Compositions pondérale et atomique de l’alliage NR3. 
 
Le Tableau II.2. compare les compositions des superalliages N18 et NR3. Il montre que la 
quantité de Mo a été réduite dans le NR3 afin d’éviter la précipitation des phases TCP, c’est à 
dire d’améliorer la stabilité de γ. La perte de durcissement par solution solide est alors 
compensée par une élévation du rapport Ti /Al dans l’alliage égal à 0,85 contre 0,56 pour le 
N18. 
 
Alliage Ni Co Cr Ti Al Mo Hf Zr C B 
NR3 bal. 13,81 12,63 6,38 7,52 1,90 0,10 0,032 0,111 0,067 
N18 bal. 14,82 12,3 5,11 9,15 3,77 0,16 0,018 0,075 0,083 
 
Tableau II.2. : Comparaison des compositions chimiques en pourcentage atomique des superalliages N18 et 
NR3. 
 
La température de solvus de γ’ est de 1205°C, la masse volumique est égale à 8,05 g.cm-3 et la 
fraction volumique totale de phase γ’ est estimée entre 50 et 55 %. 













est inconnu dans le NR3 mais on le suppose d’amplitude inférieure à celui du N18, de l’ordre 
de -0,3 % (Wlodek et al. 1992), puisque les précipités sont moins cubiques. 
 
 




Les propriétés mécaniques élevées recherchées dans les matériaux pour disques de turbine 
sont généralement obtenues à partir de superalliages forgés issus d’un lingot coulé. La 
demande par les motoristes d’alliages toujours plus performants a conduit au développement 
de nuances de plus en plus chargées en éléments d’addition. Les teneurs en éléments 
réfractaires tels que le molybdène et le tungstène ont été accrues pour améliorer le 
durcissement en solution solide et les concentrations en aluminium et titane ont été 
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augmentées afin d’obtenir la précipitation d’une grande fraction de phase γ’ durcissante. Cet 
accroissement se traduit certes par une résistance mécanique plus élevée mais également par 
une diminution de la ductilité, par un accroissement des ségrégations chimiques et par des 
modifications défavorables pour le forgeron de certaines caractéristiques physiques comme 
l’abaissement de la température de fusion et l’augmentation de la température de mise en 
solution de la phase γ’. Tout ceci rend de plus en plus difficile la mise en forme des disques. 
La voie classique d’élaboration par coulée en masse et forgeage atteint une limite et la 
métallurgie des poudres est apparue comme la seule méthode permettant de résoudre ces 
problèmes, en introduisant une opération supplémentaire de transformation des lingots en 
poudres. Pratt et Whitney est le premier motoriste à avoir utilisé dans les années 70 cette 
technologie appliquée à l’alliage IN 100 pour le moteur PWA F-100 équipant l’avion militaire 
YF16 (Williams 1991). 
 
 
II.1.2.b. Avantages et limitations 
 
L’accroissement de la vitesse de solidification de l’alliage à partir de l’état liquide apporté par 
la métallurgie des poudres est provoqué par le changement d’échelle du diamètre du lingot à 
celui d’une particule de poudre. Cela conduit à des microstructures plus fines, favorables aux 
propriétés mécaniques à moyenne température (inférieure à 700°C). Ces microstructures sont 
également chimiquement plus homogènes, ce qui réduit sensiblement la dispersion des 
propriétés mécaniques et permet de réaliser des pièces de grande dimension.  
Cependant, ce procédé est assez coûteux car il nécessite des étapes d’élaboration 
supplémentaires (pulvérisation, conditionnement des poudres et densification). La 
manipulation des poudres est délicate car elle demande une production et une manipulation en 
salle blanche avec des contrôles sévères des niveaux de propreté. Les alliages obtenus coûtent 




II.1.2.c. Etapes d’élaboration 
 
L’élaboration par métallurgie des poudres du NR3 a été réalisée par les sociétés Tecphy 
(pulvérisation et mise sous gaine) et SNECMA (filage et forgeage isotherme) suivant une 
procédure utilisée pour la gamme industrielle de l’alliage N18. Les différentes étapes 
d’élaboration, détaillées dans la suite, sont les suivantes :  
 
 
lingot      →      poudre     →      mise sous enveloppe      →      pièce brute      →      pièce finie 
             pulvérisation                 tamisage,                                               densification                           forgeage, 
                                            conditionnement                                                                                traitement thermique, 
                                                                                                                                                          contrôle, usinage 
 
 
- Pulvérisation par le procédé d’atomisation par gaz : le schéma de principe est présenté 
sur la figure II.1. Elle consiste à faire éclater par des jets de gaz (ici, de l’argon) un jet de 
métal liquide obtenu par fusion par induction sous vide (ou VIM : Vacuum Induction 
Melting) dans un four, puis à solidifier et refroidir les gouttelettes ainsi formées au cours de 
leur chute dans une enceinte étanche. Ce procédé est mis en œuvre industriellement dans des 
installations dont la capacité dépasse maintenant une tonne. Les poudres récupérées ont des 
formes grossièrement sphériques dont la taille varie entre 75 et 150 µm (Honnorat 1977). 
 - Tamisage des poudres : il est réalisé pour éliminer les particules en céramiques provenant 
des creusets et outillages en céramiques utilisés lors de la coulée et de la fusion. Ces 
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particules sont très néfastes pour les propriétés de fatigue et ceci d'autant plus qu'elles sont de 
grandes dimensions. On récupère alors la fraction de poudres dont le diamètre est inférieur à 
75 µm. 
- Conditionnement des poudres : les poudres sont introduites dans des conteneurs en acier 
inoxydable scellés sous vide servant à protéger les poudres et à transmettre l’effet de la 
pression appliquée dans l’étape suivante. 
- Compaction et filage : les poudres sont compactées dans les conteneurs en acier par 
action simultanée de la température et de la contrainte puis elles sont filées dans une presse 
classique afin d’obtenir des produits longs, de section homothétique de la forme de la filière. 
Ce procédé est assez délicat à mettre en œuvre mais il reste très attrayant en raison du 
corroyage qu’il impose aux grains de poudre, ce qui améliore considérablement la ductilité du 
matériau. De plus, il réduit la nocivité des défauts dus à la présence d’inclusions organiques 
ou céramiques en les dispersant et en réduisant leur taille. 
- Usinage. 
- Forgeage isotherme : il permet la mise en forme du matériau. La taille de grain fine des 
billettes confère au matériau des caractéristiques de superplasticité (allongement à rupture 
supérieur à 100 % en déformation lente) dans le domaine des températures de forgeage. Le 
forgeage isotherme, qui permet une déformation à faible vitesse sous presse hydraulique, 
permet d’utiliser des presses de relativement faible puissance (de 5000 à 8000 tonnes contre 
30000 à 50000 tonnes pour le forgeage classique). On obtient alors des pièces aux côtes 




Figure II.1. : Schéma de principe de l’atomisation par gaz. 
 
Pour cette étude, les échantillons et éprouvettes ont été prélevés dans trois galets forgés pesant 
environ 6 kg et dont les dimensions étaient de l’ordre de 25 mm de hauteur pour un diamètre 
maximal d’environ 200 mm. 
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II.1.3. Traitements thermiques 
 
II.1.3.a. Traitement de mise en solution 
 
Des études préliminaires ont été menées à l’ONERA sur le NR3 pour montrer lequel des deux 
traitements de mise en solution, de type supersolvus pour créer une microstructure à gros 
grains (GG) ou de type subsolvus pour créer une microstructure à petits grains (PG), est le 
mieux adapté aux conditions d’utilisation. En effet, une augmentation de la taille de grains 
améliore les propriétés en fluage au-delà de 700°C (Raisson et Davidson 1990, Lautridou et 
Guédou 1994, Torster et al. 1997) mais à 650°C, cet effet est moins clair et même inversé. 
C’est pour cette raison que le superalliage N18, résistant jusqu’à 650°C, a subi un traitement 
subsolvus suivi de revenus conduisant à trois populations de précipités présentées sur la figure 
II.2. 700°C semble donc être une température critique pour le choix du traitement de mise en 
solution. Il a donc fallu vérifier si, à 700°C, une microstructure à gros grains était vraiment 
nécessaire pour obtenir la meilleure tenue en fluage dans une large gamme de contrainte. Pour 
cela, la SNECMA a traité différemment deux galets : un ayant subi un traitement subsolvus 
(1175°C) et l’autre un traitement supersolvus (1210°C), suivis chaque fois par un 
refroidissement à la vitesse de 80-100°C/min. Des essais de fluage à 700°C ont ensuite été 
effectués sur ces deux galets pour différentes contraintes (Locq et Caron 2000). Les courbes 
correspondantes sont présentées sur la figure II.3. Elles montrent clairement l’effet bénéfique 
d’une microstructure à gros grains sur le comportement en fluage du NR3 à cette température. 
Le traitement de mise en solution supersolvus a donc été retenu. Il entraîne la dissolution des 
précipités γ’ primaires bloquant les joints de grains et ainsi provoque le grossissement des 
grains qui atteignent une taille moyenne de 50 µm (figure II.4.). Il ne subsiste alors que deux 
populations de précipités : les secondaires et les tertiaires, caractéristiques d’une précipitation 
bimodale.  
 
Figure II.2. : Schéma de la microstructure d’un superalliage définissant les trois types de précipités de phase γ ′ 
observés après un traitement subsolvus (Jackson et Reed 1999). 
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(a) 
            (b) 
 
Figure II.3. : Essais de fluage à 700°C montrant l’influence de la taille des grains sous (a) 565 MPa et (b) 450 




Figure II.4. : Image prise en microscopie optique de la microstructure à gros grains du NR3. 
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Des revenus sont ensuite appliqués pour obtenir différentes microstructures qui seront testées 
en fluage et durant leur vieillissement. Leur analyse fait l’objet de cette étude. 
 
 
II.1.3.b. Traitements de revenu 
 
Pour cette étude, le traitement de mise en solution est réalisé sur des ébauches cylindriques 
(diamètre de 9 mm et longueur de 43 mm) extraites par électro-érosion d'un galet dans l'état 
brut de forgeage. Le diamètre des ébauches a été retouché par tournage dans le but d’éliminer 
la couche de matière affectée par l’usinage par électro-érosion. Plusieurs traitements de 
revenu sont ensuite effectués pour obtenir différentes microstructures. 
 
- Le premier traitement thermique appliqué, dit « standard », est inspiré de celui du N18, pour 
les revenus. Il est présenté sur la figure II.5.a. 
 
                    
                                 (a)                                                                                             (b) 
 
Figure II.5. : Traitement thermique (a) et microstructure (b) standards. 
 
La microstructure obtenue est bimodale (figure II.5.b.) avec de gros précipités, «les 
secondaires» et des petits, «les tertiaires». On peut également noter la présence d’une zone 
dénudée entre ces deux types de précipités, large d’environ 30 nm. Elle s’explique par le fait 
qu'au cours de leur croissance, les γ’ secondaires "pompent" les éléments γ’ gènes autour 
d'eux et ainsi une zone appauvrie se forme à leur voisinage. Cette zone donne une idée de 
l’étendue des champs de diffusion autour des précipités secondaires. 
Les précipités secondaires apparaissent au cours du premier refroidissement. Le premier 
revenu est supposé permettre la germination des tertiaires alors que le second revenu (à plus 
haute température) entraîne leur coalescence. 
 
- Un deuxième traitement thermique, dit « survieilli », est appliqué afin d’apprécier le rôle de 
la présence de la précipitation tertiaire. Il est décrit sur la figure II.6.a. : 
 
             
                                 (a)                                                                                               (b) 
 
Figure II.6. : Traitement thermique (a) et microstructure (b) survieillis. 
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Un vieillissement exagéré est donc réalisé grâce à un troisième revenu à 800°C pendant 500 
heures qui entraîne la dissolution quasi totale des précipités tertiaires. On obtient ainsi la 
microstructure à précipitation monomodale de la figure II.6.b. 
 
- Le traitement thermique « optimisé » a été défini après analyse des résultats de diverses 
études. Le plus souvent, l’utilisation de deux traitements successifs de revenu n’est pas 
clairement justifiée et comprise. Ainsi, Locq et al. (2000) s’interrogent sur la nécessité du 
premier revenu à basse température puisqu’une population dense de fins précipités tertiaires 
est déjà observée sur le NR3 après mise en solution et refroidissement. D’autre part, le second 
revenu réalisé à plus haute température doit rapidement effacer l’effet du premier. Wlodek et 
al. (1992) étudient l’utilité du premier revenu pour le N18 et Jackson et Reed (1999) la 
nécessité d’un double revenu dans le cas de l’alliage U720. Finalement, une étude sur les 
alliages NR3 et NR6 (Locq et al. 1999) montre que pour les propriétés en traction et fluage, 
le double revenu peut être avantageusement remplacé par un monorevenu adapté. Le choix du 
monorevenu a un double intérêt : il permet tout d’abord de relier directement le traitement de 
revenu à son effet sur la microstructure et à son impact sur les propriétés mécaniques. De 
plus, il permet un gain de temps réel et ainsi une réduction du coût. La durée des 
monorevenus a ainsi été fixée à 4 heures. En effet, un traitement de plus longue durée (16 à 
100 heures) ne semble pas, au-delà de 700°C, entraîner d’augmentation significative de la 
dureté de l’alliage N18 (Wlodek et al. 1992). Le traitement choisi est présenté sur la figure 
II.7.a. et la microstructure correspondante sur la figure II.7.b. Elle est proche de la 
microstructure standard. 
 
    
                 (a)               (b) 
 
Figure II.7. : Traitement thermique (a) et microstructure (b) optimisés. 
. 
Les traitements thermiques de mise en solution sont réalisés sous argon et en boîtier 
métallique dans le but d’assurer une vitesse de refroidissement contrôlée et reproductible pour 
toutes les ébauches ainsi traitées. Au terme du traitement d’homogénéisation, le boîtier 
métallique contenant une ou deux ébauches est retiré rapidement du four et déposé sur une 
brique réfractaire. Les traitements de revenu ou de vieillissement sont réalisés sous argon et 
les ébauches sont placées dans une nacelle en alumine. A la fin du traitement, la nacelle est 
retirée rapidement du four et les ébauches sont déposées sur une plaque métallique 
(refroidissement à l’air). 
 
 
II.1.4. Joints de grains 
 
La première étape de chaque traitement thermique amène à la formation de joints de grains 
dentelés, facteur qui permet d’améliorer les propriétés mécaniques des superalliages. En effet, 
la structure dentelée limite la fragilité puisqu’elle réduit la vitesse de fissuration et la 
possibilité de glissement intergranulaire. Nous présentons ici les conditions de formation de 
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ce type de joints, ainsi que leur influence au cours du fluage. Une étude plus détaillée 
concernant la texture et les micro-mécanismes sera faite dans les chapitres III et V.  
 
 
II.1.4.a. Conditions de formation 
 
Les mécanismes de formation des joints de grains dentelés ont été décrits par plusieurs 
auteurs, notamment Larson et Floreen (1977) et Koul et Gessinger (1983). Ces derniers ont 
montré que la création de ces joints nécessite deux étapes de traitement thermique : une étape 
d’homogénéisation puis un refroidissement lent contrôlé dans un four : 
 
- Homogénéisation : cette étape est réalisée par le traitement supersolvus qui permet de 
remettre en solution la phase γ’ et les carbures susceptibles de bloquer les joints de grains. Les 
résultats obtenus par Loyer Danflou (1993) dans sa thèse sur l’Astroloy montrent clairement 
que seuls les traitements d’homogénéisation supersolvus permettent de former des dentelures 
micrométriques. Lorsque le traitement est de type subsolvus, la croissance des dentelures est 
limitée à quelques centaines de nm. La température d’homogénéisation conditionne donc la 
croissance des grains de l’alliage mais aussi la capacité de migration du joint de grains 
pendant la formation des dentelures (Koul et Gessinger 1983).  
 
- Refroidissement lent : la deuxième étape nécessaire à la formation des dentelures est un 
refroidissement à vitesse faible dans un four, dans le domaine de température proche du  
solvus de γ’. Ce traitement favorise le développement de particules grossières, en particulier 
leur précipitation hétérogène au voisinage des joints (Koul et Thambouraj 1985). Cette 
croissance des précipités associés aux dentelures est favorisée car elle semble bénéficier de la 
diffusion du soluté aux joints de grains. Ainsi, à chaque dentelure est associée un précipité 
comme illustré sur la figure II.8.a. 
Dans le cas du NR3, la figure II.8.b. montre les joints de grains dentelés qui sont obtenus 





Figure II.8. : Images MET des précipités dans une dentelure (a) et d’un joint de grains dentelé (b) dans le NR3. 
 
 
II.1.4.b. Influence des dentelures au cours du fluage 
 
Plusieurs auteurs ont montré le rôle bénéfique joué par les joints de grains dentelés sur la 
résistance en fluage. Larson et Floreen (1977) ont testé l’alliage base nickel IN-792 à 650°C 
et 760°C et ont montré que la durée de vie des éprouvettes augmentait avec la longueur 
                                                                                  Chapitre II : Matériaux et techniques expérimentales 
 
42 
d’onde des dentelures ; de plus, les surfaces de rupture des éprouvettes présentaient une 
proportion de zones transgranulaires plus importante sur les échantillons à joints de grains 
dentelés. On peut citer ensuite les travaux de Myagawa et al. (1976) sur l’alliage 20-11P 
montrant que les dentelures constituent une gêne aux glissements des grains aux joints, ce qui 
favorise les ruptures ductiles. Zhiping (1988) a comparé les cinétiques de cavitation des 
microstructures à joints lisses et dentelés à 800°C dans un superalliage base nickel et il a 
observé que l’influence des joints de grains est surtout sensible pendant le stade primaire du 
fluage au cours duquel interviennent les phénomènes de cavitation et de glissements aux 
joints. Des études plus récentes menées par Loyer Danflou (1993) sur l’Astroloy ont permis 
de confirmer les résultats des travaux cités précédemment : des essais de fluage à 750°C sous 
air sur joints de grains lisses ou dentelés montrent que pour des durées de vie quasiment 
identiques, l’allongement à rupture est supérieur sur l’échantillon à joints de grains dentelés. 
Les surfaces de rupture révèlent un profil à dominante intergranulaire ductile pour les joints 
de grains lisses tandis qu’il est à tendance transgranulaire pour les joints de grains dentelés. 
Les joints de grains dentelés ont donc un effet favorable sur les propriétés en fluage. En 
particulier, il est clair que l’amélioration de la ductilité s’accompagne d’un changement du 
mode de rupture.  
 
 
II.2. Techniques expérimentales 
 
II.2.1. Microscopie électronique en transmission 
 
Deux techniques de microscopie électronique en transmission ont été utilisées au cours de ce 
travail : 
-  les observations post mortem des échantillons flués et vieillis, 
- la déformation in situ en traction pour l’observation en temps réel du mouvement des 
dislocations. 
 
II.2.1.a. Préparation des échantillons 
 
Les préparations sont faites sur les échantillons extraits par électro-érosion des éprouvettes de 
fluage ou des cylindres vieillis. Pour les observations post mortem, les échantillons extraits 
des éprouvettes de fluage sont des rondelles de 3 mm de diamètre et d’environ 1 mm 
d’épaisseur, découpées perpendiculairement à l’axe de traction. Des carrés de 2 mm de côté 
sont extraits du centre des cylindres vieillis. Les échantillons pour les observations in situ sont 
des rectangles de 0,8 mm de largeur, 3 mm de longueur et environ 1 mm d’épaisseur, 
découpés dans le fût des éprouvettes et dans la direction de traction. 
Les échantillons sont ensuite soumis à deux polissages successifs. Le premier est un polissage 
mécanique qui consiste à réduire l’épaisseur à l’aide de papiers abrasifs de granulométries 
allant de 600 à 2400. On obtient alors un échantillon de 50 µm d'épaisseur environ dont les 
faces sont parallèles. La deuxième étape est un polissage électrolytique réalisé dans un 
amincisseur type Ténupol de chez STRUERS : l'échantillon constituant l'anode, collé entre 
deux diaphragmes en platine, est placé dans une cellule entre deux plaques porte-buse qui 
représentent les cathodes. Après application d'une différence de potentiel entre anode et 
cathode, dans un bain électrolytique approprié, les buses forment un double jet qui polit 
simultanément par dissolution les deux faces de l'échantillon. Le bain utilisé dans notre cas est 
le A3 commercialisé par STRUERS, contenant du méthanol et du 2-butoxyéthanol mélangés 
à 60 ml d’acide perchlorique. Pour les échantillons post mortem, nous avons utilisé une 
intensité de 500 mA et une température de -10°C afin d’obtenir des échantillons suffisamment 
fins pour être observables par MET (épaisseur inférieure à 200 nm). Par contre, pour les 
échantillons pour l’in situ, les conditions choisies correspondent à 200 mA et -30°C. Ce 
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procédé aboutit à la création d'un trou dont les bords sont fins et sans aucune amorce de 
fissure pour être utilisables au cours d’essais de déformation in situ. 
 
 
II.2.1.b. Les observations post mortem 
 
Elles consistent à observer les échantillons qui ont subi une déformation ou un vieillissement. 
On peut alors étudier la microstructure de précipitation ainsi que les dislocations et les 
différents mécanismes de déformation. Ces observations sont réalisées dans un microscope 
JEOL 2010 à filament LaB6 et sous une tension d’accélération de 200 kV.  
 
La détermination de la nature d’une faute et du vecteur de Burgers des dislocations 
nécessitent la réalisation d’images en microscopie électronique sous différents vecteurs 
diffractant notés g en champ clair (Hirsch, Howie, Nicholson, Pashley and Whelan 1977) et 
sous les conditions de faisceau faible (Cockayne, Ray and Whelan 1969). Les vecteurs de 
Burgers des dislocations sont décrits avec la convention FS/RH (Final Start/Right Hand) 
(Bilby, Bullough and Smith 1955) en utilisant la notation de Thompson (1953). Le tétraèdre 




Figure II.9. : Tétraèdre de Thompson. 
 
La nature d’une faute est déterminée par l’analyse des vecteurs de Burgers des dislocations 
qui la bordent (nature et direction par rapport à la ligne de dislocation). Pour la structure 
cubique à faces centrées, une dislocation dissociée BC dans le plan α en deux partielles Bα + 
αC séparées par une faute intrinsèque a une composante à droite Bα si la dislocation est vue 
de l’extérieur du tétraèdre et le long de la direction de la ligne de dislocation (figure II.10.a.). 
Dans le cas de la structure L12, les règles sont inversées (Kear et Oblak 1974) : pour une 
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superdislocation 2BC dissociée en deux partielles 2αC + 2Bα séparées par une SISF, on a 
2αC côté droit (figure II.10.b.) alors qu’on a 2Bα pour une SESF (figure II.10.c.). 
 
 
     (a)                 (b)                   (c) 
 
Figure II.10. : Nature de fautes provenant des dissociations suivantes, selon la notation de Thompson (a) 
dissociation de la parfaite de matrice BC créant une faute intrinsèque I, (b) dissociation dans γ’ de la 
superdislocation 2BC avec création d’une SISF et (c) avec création d’une SESF. 
 
Les vecteurs de Burgers sont analysés en utilisant le critère de visibilité ⏐g.b⏐≠ 0 (Howie et 
Whelan 1962) et leur sens est déterminé en champ clair pour ⏐g.b⏐= 2 en utilisant le sens 
apparent de déplacement de l’image (Hirsch et al. 1977). 
 
 
II.2.1.c. La déformation in situ 
 
Cette technique, développée il y a une quarantaine d’années, permet l’observation en direct du 
mouvement des dislocations soumis à une contrainte et/ou une température. L’intérêt pour 
l’étude de la plasticité ainsi que les avantages et limitations de cette technique ont été décrits 
par plusieurs auteurs (Martin et Kubin 1978, Veyssière 1989, Coujou et al. 1990, Clément 
et al. 1991, Couret et al. 1993, Pettinari et al. 2001).  
Les essais que nous avons réalisés ont été effectués grâce à un porte-objet de traction simple 
inclinaison, de marque GATAN, conçu pour des observations à température ambiante et 
présenté sur la figure II.11.a. La figure II.11.b. est un agrandissement de la tête du porte-objet. 
Elle est constituée d’un mors fixe et d’un mors mobile relié à un moteur permettant le réglage 
de la vitesse. Les échantillons sont collés avec une pâte Autostic sur des grilles en cuivre 
fixées à chaque mors. Ces essais sont réalisés sur des échantillons de NR3 préflués.  
 
Les séquences vidéo sont enregistrées au moyen d’un magnétoscope DVCAM numérique 
puis elles sont traitées à l’aide du logiciel d’acquisition et de montage vidéo Avid XPress. 
 
A au-dessous 

















Pour l’analyse des compositions chimiques des différentes phases, nous avons eu recours à la 
spectroscopie EDXS (Energy Dispersive X-ray Spectroscopy). Elle consiste à étudier la 
distribution en énergie des photons primaires et secondaires émis par un échantillon soumis à 
un faisceau électronique. L’émission X caractéristique des éléments chimiques présents dans 
la matière est issue de la diffusion inélastique des électrons incidents. Le domaine énergétique 
étudié en une seule acquisition est en général étendu (0-20 keV) et permet une vision 
chimique globale immédiate, difficile à atteindre par EELS (Electron Energy Loss 
Spectroscopy) mais la résolution en énergie est 100 à 400 fois plus faible. L’analyse EDX se 
limite donc à la détermination de la composition chimique élémentaire. 
Cette analyse est réalisée sur le microscope électronique en transmission Philips CM200 du 
laboratoire NCEM (National Center of Electron Microscopy) de Berkeley équipé d’un canon 
à émission de champ qui permet d’atteindre une taille de sonde de 1,4 nm. Les échantillons 
observés sont des lames minces de microscopie. Les mesures sont réalisées en collaboration 
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avec Hector Calderon du DCM (Departamento de Ciencia de Materiales) de l’ESFM, INP 
(Escuela Superior de Física y Matemáticas, Instituto Politécnico Nacional) à Mexico.  
Deux types d’analyses sont effectués : 
- la première permet l’étude quantitative précise de la composition chimique d’un 
précipité ou de la matrice. Pour cela, on place le faisceau sur la phase analysée jusqu’à 
atteindre 250000 coups. La détermination de la composition chimique d’un élément 
est basée sur l’utilisation de la relation suivante :  
C = kN 
où  C est la composition chimique en pourcentage massique, 
      k est un coefficient caractéristique du microscope déterminé grâce au logiciel 
appelé EMISPEC, 
      N est le nombre de coups. 
- la deuxième permet l’observation de l’évolution de la composition chimique à 
l’interface entre précipité et matrice. On balaie pour cela avec le faisceau électronique 
une zone traversant précipité et matrice d’une largeur de 100 nm correspondant à un 
nombre de points qui peut aller de 50 à 100. Le faisceau est laissé en moyenne 1 
minute par point. Les mesures sont réalisées avec une distance de séparation d’environ 
1,2 nm. On obtient ainsi des spectres de nombre de coups en fonction de la position du 




La technique de diffraction d’électrons rétrodiffusés (ou EBSD : Electron Back Scattered 
Diffraction en notation anglosaxonne), couplée à un microscope électronique à balayage, 
permet l’obtention de données de nature cristallographique sur le matériau. Son principe de 
fonctionnement est basé sur l’identification des lignes d’un diagramme de diffraction 
constitué de pseudo-bandes de Kikuchi provenant des électrons rétrodiffusés ayant diffracté 





          
(a) (b) 
 
Figure II.12. : (a) Diagramme de diffraction de Kikuchi et (b) cartographie EBSD de grains. 
 
Chaque paire de ligne correspond à une famille de plans du cristal, leur espacement est relié à 
la distance inter-réticulaire et l’intersection entre deux paires de lignes donne une direction 
cristallographique. On peut, grâce à ce diagramme, accéder à l’orientation cristallographique 
tridimensionnelle locale des différents grains observés. 
Les expériences d’EBSD ont été réalisées à l’ENSMA de Poitiers en collaboration avec 
Patrick Villechaise. Le microscope électronique à balayage utilisé est un JEOL 6100. Les 
mesures sont réalisées grâce à un système automatique OIM commercialisé par TSL. 
L’échantillon est incliné à 70° par rapport au faisceau incident de manière à recueillir le 
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maximum d’électrons rétrodiffusés. La tension d’accélération choisie est de 25 kV et le 
courant est typiquement inférieur à 10-9 A. Les cartographies obtenues telles que celle 
présentée sur la figure II.12.b., montrent les grains analysés ainsi que leur orientation.  
 
 
II.2.3. Les essais de fluage 
 
Les essais de fluage sont effectués à l’ONERA sur des éprouvettes présentant un fût d’une 
longueur utile de l’ordre de 17 mm et de 3 mm de diamètre (figure II.13.). Elles ont été 




Figure II.13. : Photographie d’une éprouvette de fluage. 
 
Ces essais sont réalisés à 700°C en traction et sous charge constante. Dans les courbes 
enregistrées, on ne tient pas compte du changement de section qui intervient en cours d’essai 
et qui entraîne donc un léger changement de contrainte appliquée. 
Le choix des contraintes appliquées sera détaillé dans le chapitre IV.  
 
 
II.2.4. Les essais de vieillissement 
 
Le but ici est de s’approcher, par un vieillissement accéléré (température plus élevée), de la 
microstructure de précipitation que l’on obtiendrait dans les conditions réelles extrêmes de 
sollicitation c’est à dire à 700°C pendant 20000 heures sous 300 MPa. Pour cela, on s’appuie 
sur des équivalences temps/température obtenues à partir du modèle de Larson-Miller (défini 
au I.1.3.b.). La constante C présente dans le paramètre de Larson-Miller a été déterminée de 
façon empirique par l’ONERA. Elle est égale à 22 et conduit aux équivalences suivantes : 
 
700°C/5000h ⇔ 750°C/277h et 700°C/20000h ⇔ 750°C/1036h 
 
Notre objectif est de vérifier cette équivalence temps/température en analysant de façon 
détaillée les microstructures à l’issue des vieillissements hors contrainte 700°C/5000h et 
750°C/277h. Ensuite, des essais de vieillissement sous contrainte sont réalisés pour analyser 
l’effet de cette dernière. Tous ces essais sont résumés dans le Tableau II.3.  
 
Référence éprouvette Température Contrainte Durée du vieillissement 
Vieillissements hors contrainte  
8C74-2 700°C - 1000 h 
8C7 700°C - 5000 h 
8C77-2 750°C - 277 h 
8C77-3 750°C - 1036 h 
Vieillissements sous contrainte 
8C92 700°C 450 MPa 1027 h 
8C95 750 °C 300 MPa 1036 h 
 
Tableau II.3. : Caractéristiques des essais de vieillissement. 
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Les échantillons ainsi traités sont ensuite déformés en fluage sous les conditions présentées 

























































































Dans ce chapitre, nous exposons les méthodes expérimentales, essentiellement basées sur la 
microscopie électronique post mortem, que nous avons utilisées pour caractériser la 
microstructure de précipitation héritée des différents traitements thermiques. Nous 
recherchons pour cela les distributions en taille des deux populations de précipités, celles des 
largeurs de couloirs entre précipités et la fraction volumique de précipités tertiaires. Nous 
proposons une méthode originale pour atteindre ces deux derniers paramètres, ce qui nous 
permet d’évaluer l’influence des traitements thermiques et des vieillissements de la 
microstructure.  
Nous présentons ensuite les résultats des analyses concernant les joints de grains. 
Nous terminons par l’étude, par EDXS haute résolution, des compositions chimiques des 























Les paramètres caractérisant la microstructure sont des données qui jouent un rôle important 
dans la compréhension des propriétés mécaniques. Comme ils évoluent au cours du 
vieillissement, leur connaissance est nécessaire pour analyser l’influence du traitement 
thermique et du vieillissement.  
Pour déterminer ces paramètres, nous observons une lame d’échantillon schématisée sur la 
figure III.1. Nous distinguons deux types de précipités : ceux dont le centre est extérieur à la 









Figure III.1. : Schéma d’une lame mince contenant des précipités sphériques. 
 
Nous avons envisagé l’étude de ces précipités par différentes techniques de microscopie : 
 
- la microscopie électronique en transmission post mortem qui donne des images telles 




Figure III.2. : Image obtenue par MET en champ sombre sur une tâche de surstructure d’un g de type <220> 
d’une microstructure de précipitation du NR3. 
 
Ces images présentent la projection sur le plan d’observation des précipités présents dans 
l’épaisseur de la lame mince. Les mesures directes sur ces images doivent faire l’objet de trois 
corrections qui ont été décrites en détail dans la littérature (Cahn et Nutting 1959, Hilliard 
1962, Crompton, Waghorne et Brook 1966, Nembach 1971, 1996, Reppich et Schumann 
1988, Schlesier et Nembach 1989, Wosik et al. 2001). Ces corrections, supposant les 
précipités sphériques, sont les suivantes : 
 
 1. La première, illustrée sur la figure III.1., vient du fait que les précipités dont le 
centre est extérieur à la lame se projettent en des sphères de diamètre inférieur à d alors que 
ceux dont le centre est à l’intérieur donnent une projection de diamètre d. 
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 2. La deuxième correspond au recouvrement des particules : deux particules qui se 
chevauchent vont se projeter en une particule unique, de plus gros diamètre que les deux 
autres. De plus, les grosses particules peuvent cacher les plus petites. 
 3. La troisième provient de la résolution du microscope qui fait que les plus petites 
particules ne pourront pas être observées. 
 
Comme ces corrections affectent la taille des précipités, elles touchent également leur fraction 
volumique fv qui, sans elles, serait sous estimée par rapport à la fraction volumique réelle. 
Si on note comme Cahn et Nutting (1959) fA0, la fraction surfacique de précipités projetée, il 
est facile de démontrer que, dans le cas de précipités sphériques de diamètre moyen d, en 
tenant compte uniquement de la correction 1 : 
 






1ff V0A                                                (III.1.) 
 
où e est l’épaisseur de la lame.  
Wosik et al. (2001) ont proposé, dans une étude récente, une relation tenant compte de la 
distribution en taille des précipités : 
 









                                                 (III.2.) 
 
où Ni est le nombre de particules ayant pour diamètre di,  
     A est l’aire totale projetée, 
    d  est le diamètre moyen des cercles projetés. 
Ces calculs dépendent fortement de l’épaisseur de la lame et deviennent moins précis pour de 
fortes épaisseurs, la correction 2 devenant importante. Il est donc préférable de s’intéresser 
aux faibles épaisseurs. 
 
Lorsque l’épaisseur est nulle, la relation (III.1.) donne : 
 
                                                                    V
0
A ff =                                                          (III.3.) 
 
Cette relation est directement utilisable à partir d'images de la surface de l'échantillon. Nous 
avons donc envisagé les techniques suivantes. 
 
- la microscopie électronique à Balayage (MEB) ou la microscopie à force atomique 
(MFA) qui donnent des images de la surface de l'échantillon du type de celles de la 
figure III.3. 
 
Ces dernières permettent l’observation des précipités interceptant la surface de l’échantillon 
mais les mesures doivent également subir des corrections liées à la technique utilisée. Elles 
sont décrites par Lagerpusch et al. (2001), Fruhstorfer et al. (2002), Bourhettar et al. 1995 
et Göken et Kempf (1999). 








Figure III.3. : Images de précipitation obtenue par MEB (a) et MFA (b), d’après Fruhstorfer et al. (2002). 
 
Un polissage simple de la surface des échantillons de NR3 m’a pas permis une observation 
assez nette des précipités tertiaires par MEB et nous n’avons donc pas envisagé d’expériences 
par MFA. Ce type d’observations nécessite des techniques de polissage beaucoup plus 
élaborées alors nous avons choisi de déterminer les différents paramètres par MET post 
mortem. Dans ce cas, la taille des précipités est mesurée directement sur les images MET.  
 
Pour déterminer la distribution des largeurs de couloirs et la fraction volumique, la difficulté 
provient du fait qu’on peut difficilement faire la mesure dans un plan de glissement. Nous 
avons donc mis au point une technique originale qui consiste à utiliser les images de 
précipités tertiaires cisaillés suivant des mécanismes qui seront décrits dans le chapitre V. Un 




Figure III.4. : Image MET de précipités tertiaires cisaillés permettant la mesure de la largeur des couloirs de 
matrice et de la fraction volumique de γ’ tertiaires. 
 
L’avantage de ces images est qu’elles peuvent facilement être utilisées pour déterminer de 
façon précise l’épaisseur de la lame. 
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III.1.2. Taille des précipités 
 
Les méthodes utilisées pour déterminer la distribution en taille des deux types de précipités ne 
sont pas les mêmes. En effet, comme on peut le voir sur la figure III.5.a., les précipités 
secondaires ont des formes assez irrégulières, qui tendent vers des cuboïdes. Les précipités 
tertiaires ont par contre une forme beaucoup plus régulière, pratiquement sphérique, et 
plusieurs peuvent se trouver dans l’épaisseur.  
Ainsi, pour déterminer la taille des précipités secondaires, il est judicieux de les caractériser 
par leur surface projetée. Pour cela, nous avons tracé à la main leur contour puis colorié 
l’intérieur. L’image obtenue est traitée par le logiciel de reconnaissance de forme OPTIMAS 
qui donne directement l’histogramme des surfaces et la surface moyenne <S>. On en déduit la 
taille moyenne <d>= >< S  de chaque précipité en les assimilant à des cubes. La figure 
III.5. illustre la méthode. Nous n’avons sélectionné que les précipités dont la surface est bien 
définie. 
Les incertitudes de mesure dues à cette méthode sont liées à l’épaisseur et au positionnement 
du trait (environ 10 nm) qui repère les précipités, en comparaison avec leur taille moyenne (de 
l’ordre de 445 nm sur le cliché). Nous estimons cette incertitude à 5 %. Il faut également 







Figure III.5. : Illustration de la méthode permettant la détermination de la surface des précipités secondaires :  
en (a) micrographie d’une microstructure et en (b), les précipités sélectionnés sont coloriés et analysés par 
OPTIMAS. 
 
En ce qui concerne les précipités tertiaires, les mesures sont directement réalisées à partir des 
images MET. OPTIMAS donne alors directement l’histogramme des diamètres puisque ces 
précipités sont sphériques. Pour abaisser la correction 2, nous avons pris soin de séparer les 
particules qui se recouvrent et de prendre des images dans les épaisseurs les plus faibles. En 
accord avec les résultats de Fruhstorfer et al. (2002) sur le superalliage Nimonic PE120, 
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nous estimons l’incertitude liée aux trois corrections à 5 %. L’incertitude de mesure est 
également liée à l’épaisseur et au positionnement du trait (≅ 2 nm) à comparer avec la taille 
moyenne des précipités (≅ 30 nm) ; nous l’évaluons à 7 %. En ajoutant l’incertitude liée au 
logiciel, nous estimons l’incertitude sur la taille des précipités tertiaires à 14 %.  
 
 
III.1.3. Fraction volumique de précipités tertiaires : nouvelle méthode de mesure 
 
Nous proposons ici une méthode pour obtenir par MET la fraction volumique de précipités γ’ 
tertiaires, la fraction volumique de phase γ’ totale étant de 55 % environ. 
 
Elle se base sur la relation (III.3.) qui se trouve réalisée si on observe par MEB ou en MFA 
les précipités interceptés par la surface. Ces techniques étant difficilement envisageables, nous 
utilisons les images MET post mortem de la microstructure de déformation qui fournissent 
des coupes de précipités dans le plan de glissement des dislocations. Dans ce cas, on travaille 
également à épaisseur nulle. 
La figure III.6.a. donne un exemple de cette situation pour le traitement thermique optimisé. 
On peut observer une dislocation partielle notée p1 qui, en glissant dans le plan {111} 
matérialisé à la surface supérieure et inférieure de la lame mince (en pointillés), a cisaillé 
plusieurs précipités tertiaires. Sur ce cliché, la partielle p2 est restée derrière et n’a pas encore 
cisaillé les précipités. Ce mécanisme sera décrit plus en détail dans le chapitre V. En fait, les 
précipités sont révélés par le contraste de la partielle de Shockley qui les entoure. Pour obtenir 
la fraction d’aire projetée, il suffit de s’assurer que les conditions de contraste sont celles qui 
révèlent tous les précipités. 
 
Nous avons comparé, dans le cas du traitement thermique optimisé après fluage sous 650 
MPa, cette méthode avec celle tenant compte des précipités présents dans l’épaisseur, donnée 
par la relation (III.1.). Nous avons pour cela tracé l’évolution des fractions volumiques en 
fonction de l’épaisseur de la zone analysée. La figure III.6. illustre les images MET utilisées à 
0 nm (a), 28 nm (b) et 54 nm (c) d’épaisseur. Le graphe correspondant est présenté sur la 
figure III.7.  
 
Aux grandes épaisseurs, la chute s’explique facilement par l’importance du recouvrement qui 
masque un grand nombre de précipités. Aux petites épaisseurs, on observe une faible 
variation de la fraction volumique. Les valeurs sont proches de celle obtenue à épaisseur 
nulle. L’utilisation de cette méthode est donc validée. Elle donne une bonne précision et est 
facile et rapide. Dans ce cas, l’incertitude sur la fraction volumique, en plus de celle liée au 
logiciel, est liée à la mesure de la surface des précipités tertiaires et dépend de l’épaisseur et 
du positionnement du trait (≅ 2 nm) à comparer avec la taille moyenne des précipités (≅ 30 
nm). Au total, elle est de l'ordre de 15 %. 
 
En résumé, lorsque les conditions le permettent c'est à dire lorsque l'échantillon est déformé et 
présente des défauts cisaillant les précipités tertiaires, nous utiliserons, pour déterminer la 
fraction volumique de précipités tertiaires, la méthode à épaisseur nulle. Sinon, il faudra 
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Figure III.6. : Images MET à différentes épaisseurs pour la détermination de la fraction volumique de précipités 
tertiaires dans le cas du traitement thermique optimisé. 
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Figure III.7. : Influence de l’épaisseur sur la fraction volumique dans le cas d'un échantillon ayant subi 
le traitement thermique optimisé après fluage sous 650 MPa jusqu'à 0,2 % de déformation. 
 
 
III.1.4. Mesure de l'épaisseur de la lame 
 
Pour déterminer la fraction volumique à partir de la relation (III.1.) ou (III.2.), il faut 
connaître l’épaisseur de la lame. Pour cela, on utilise des images de fautes d’empilement, 
semblables à celles des figures III.4. et III.6.a., qui permettent d’accéder directement à cette 
donnée. La figure III.8. donne le schéma de principe de cette mesure. Le défaut a une largeur 





sinappde =  
 
α étant l’angle entre le plan de glissement et le plan de la lame et β, l’angle entre le plan de 
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III.1.5. Largeur des couloirs entre précipités 
 
Suivant que l’on mesure la largeur des couloirs entre précipités tertiaires (cas des états 
standard, optimisé et vieillis) ou entre précipités secondaires (cas de l’état survieilli), la 
méthode utilisée n’est pas la même. 
Il est assez difficile d’accéder aux largeurs de couloirs entre précipités tertiaires dans un plan 
de glissement {111} à partir d’images de précipitation comme celle de la figure III.2. Nous 
utilisons donc à nouveau des images de précipités tertiaires cisaillés par une faute comme 




Figure III.9. : Observation au MET en champ clair de précipités tertiaires révélés lors du cisaillement par une 
dislocation parfaite selon le mécanisme de Condat et Décamps dans un échantillon standard. 
 
Les distances mesurées entre ces précipités correspondent aux dimensions des couloirs dans 
un plan de glissement projetés dans le plan d’observation. On remonte à la largeur réelle en 
projetant la valeur mesurée sur le plan de glissement. On choisit pour cela, sur les images 
MET (figure III.10.a.), un repère Oxy orthonormé dans le plan d’observation tel que l’axe 
(Ox) soit à l’intersection entre le plan de glissement et le plan d’observation, donc parallèle à 
la faute. L’extrémité d’un couloir est donc repérée par ses coordonnées (xi, yi), et la largeur du 
couloir mesuré (en pointillés sur la figure III.10.a.) est donnée par : 
 
                                                    ( ) ( )2ij2ij yyxxl −+−=                                      (III.4.) 
 
La largeur réelle, projection de l dans le plan de glissement, est alors donnée, d’après la  
figure III.10.b., par la relation : 
 
                                                      λα+= 22' tansin1ll                                           (III.5.) 
 
avec α, l’angle entre l’axe (Ox) et la droite passant par la direction du couloir et λ, l’angle 
entre le plan de glissement (PG) et le plan d’observation (PO). 
Si on considère que l’incertitude sur xi, xj, yi et yj est la même et vaut ∆x, et si on néglige 
l’incertitude sur l’angle de tilt, l’incertitude maximale sur les mesures est donnée par la 
relation suivante : 
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Figure III.10. : Principe de la mesure des largeurs de couloirs entre précipités tertiaires dans un plan de 
glissement : (a) image MET illustrant un repère et les distances à mesurer (en pointillés) et (b) schéma illustrant 
le principe de la mesure. 
 
Pour les couloirs entre précipités secondaires dans l’état survieilli, on ne peut pas appliquer la 
méthode précédente puisqu’une même faute ne les cisaille qu’en partie. On suppose alors que 
chaque précipité est présent dans l’épaisseur de l’échantillon. On mesure ensuite directement 
la largeur des couloirs sur les images MET, comme celle de la figure II.6.b. puis on projette 
chaque mesure dans les quatre plans de glissement possibles en utilisant la relation (III.5.). 
L’incertitude dans ce cas est de l’ordre de 10 % puisque les images utilisées ont un plus petit 
grandissement. 
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III.2. Résultats et analyse : influence du vieillissement sur la microstructure 
de précipitation 
 
III.2.1. Microstructures observées 
 
Nous présentons ici les résultats des mesures des paramètres caractérisant la microstructure de 
précipitation de chacun des traitements thermiques (standard, optimisé et survieilli) et des 
différents vieillissements. 
Ces mesures posent des difficultés (surtout la taille et la fraction volumique des précipités 
tertiaires) du fait du caractère très hétérogène de la répartition. En effet, certains couloirs 
contiennent des tertiaires de taille homogène (figure III.11.a.) alors que d’autres sont remplis 
par de gros tertiaires au centre entourés de petits (figure III.11.b.). Il faut donc réaliser une 
statistique sur un grand nombre de précipités.  
De plus, pour pouvoir comparer les microstructures entre elles, il faudrait mesurer la taille et 
la fraction volumique des précipités tertiaires dans des lames minces de même épaisseur, ce 
qui n’est jamais rigoureusement obtenu expérimentalement.  
 
 
(a)  (b) 
 
Figure III.11. : Organisation des précipités tertiaires homogène (a) et hétérogène (b) dans les couloirs entre 
précipités secondaires dans un grain d’un même échantillon. 
 
Nous proposons donc ici des valeurs quantitatives qui ne sont pas mesurées dans les mêmes 
conditions mais qui donnent tout de même les tendances générales. Nous les analyserons 
ensuite de façon qualitative. 
 
  
III.2.2. Résultats pour les trois traitements thermiques 
 
Le Tableau III.1. présente les résultats obtenus pour les trois traitements thermiques. Ces 
mesures sont réalisées sur des échantillons ayant subi une déformation en fluage à 700°C, 
sous 650 MPa, jusqu’à 0,2 % de déformation. Les microstructures correspondantes sont 
présentées sur la figure III.12. Les valeurs proposées sont des valeurs moyennes déduites des 
histogrammes de statistiques. Nous avons également ajouté entre crochets le nombre de 
mesures effectuées. Quelques histogrammes sont présentés sur la figure III.13. La fraction 
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 Taille des γ’ secondaires (nm) 








Optimisé 287 ± 20 [19 mesures] 27 ± 4 [1020] 33 ± 2 [149] 3,5 ± 0,5 
Standard 313 ± 22 [73 mesures] 35 ± 5 [1748] 52 ± 3 [171] 2,9 ± 0,4 
Survieilli 405 ± 28 [74 mesures] - 140 ± 7 [375] - 
 
Tableau III.1. : Valeurs moyennes des tailles de précipités, des largeurs de couloirs et des fractions volumiques 













Figure III.12. : Images MET, prises en champ sombre sur une tâche de surstructure d’un g de type <220>. 
Microstructure de précipitation à l’issue des traitements thermiques standard (a), optimisé (b) et survieilli (c) 
après fluage à 700°C sous 650 MPa jusqu’à 0,2 % de déformation. 




























Figure III.13. : Histogrammes et valeurs moyennes correspondant (a) à la taille des précipités tertiaires, (b) aux 




Ces mesures montrent que le standard puis le survieilli sont des états vieillis de l’optimisé. 
Ceci est en accord avec le fait que le traitement thermique standard représente quasiment un 
vieillissement de l’optimisé de 800°C/4h et le survieilli un vieillissement du standard de 
800°C/500h. Les évolutions microstructurales au cours de ce vieillissement sont les 
suivantes : 
- augmentation de la taille des précipités tertiaires,  
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- augmentation de la largeur des couloirs entre précipités tertiaires, 
- diminution de la fraction volumique de précipités tertiaires. 
On montre donc que le vieillissement entraîne la remise en solution des précipités tertiaires et 
par conséquent élargit les couloirs γ. 
 
De plus, on peut remarquer que les microstructures standard et optimisée sont assez proches 
du fait des valeurs de taille et de fraction volumique de tertiaires, alors que le survieilli est 
beaucoup plus éloigné. Cependant, la distribution en taille de précipités tertiaires dans 
l’optimisé est plus large que dans le standard : par exemple, 26 % ont une taille inférieure à 
20 nm dans l’optimisé comparé à 10 % dans le standard. 
 
 
III.2.3. Résultats concernant les essais de vieillissement 
 
Dans ce cas, l’objectif des mesures est d’établir des relations d’équivalence entre les 
microstructures en comparant les différents vieillissements. 
Les résultats sur les échantillons vieillis sont décrits dans le Tableau III.2. Ils sont comparés 
aux données de l’échantillon optimisé témoin c’est à dire celui qui a subi uniquement le 
traitement thermique optimisé. Comme précédemment, nous notons entre crochets le nombre 
de mesures réalisées Les microstructures correspondantes, prises par MET, sont présentées 
sur la figure III.14.  
 
Ici, la détermination de la fraction volumique par MET n’a pas été possible du fait de 
l’absence de fautes cisaillant les précipités tertiaires. 
 
 Vieillissement Dimension des secondaires (nm) 
Diamètre des 
tertiaires (nm) 
Témoin - 313 ± 22 [79] 16 ± 2 [359] 
700°C/1000h 323 ± 23 [111] 27 ± 4 [212] 
700°C/5000h 309 ± 22 [83] 43 ± 6 [382] 




750°C/1036h 327 ± 23 [72] 50 ± 7 [175] 
700°C/1000h 297 ± 21 [53] 31 ± 4 [339] Sous 
contrainte 750°C/1036h 341 ± 24 [68] 57 ± 8 [105] 
 
Tableau III.2. : Valeurs moyennes en nm des tailles de précipités pour les échantillons vieillis. 
 
La taille des précipités secondaires paraît stable mais on peut montrer que les évolutions que 
nous cherchons à faire apparaître se situent dans le domaine d’incertitude. 
En effet, si nous supposons qu’au cours du vieillissement, tous les précipités tertiaires se 
dissolvent, c'est à dire que leurs éléments γ' gènes (Ni, Ti et Al) ont diffusé vers les 
secondaires, on peut évaluer la variation de volume des secondaires qui en résulte, et donc la 
variation de leur surface S : 
Soient V2, le volume de précipités secondaires et V3, le volume de précipités tertiaires. On a : 
 
Vtot = V2 + V3 + Vcouloirs 
 










3V =  = 0,04 
 
 








(b) 700°C / 1000h  
 
 
(c) 700°C / 5000h  
 
 
(d) 750°C / 277h  
 
 
(e) 750°C / 1036h  
 
 
(f) 700°C / 1000h / 450MPa  
(g) 750°C / 1036h / 300MPa 
 
Figure III.14. : Microstructures de précipitation correspondant à l’état optimisé témoin (a) et aux états vieillis 
hors contrainte (b, c, d et e) et sous contrainte (f et g). 
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2 =∆  = 5 % 
 
ce qui veut dire que l’augmentation de la surface des précipités secondaires due à une 
dissolution totale des tertiaires est de l’ordre de grandeur de l’incertitude de mesure. Il n’est 
donc pas possible par cette méthode de mettre en évidence ces évolutions microstructurales, si 
elles existent.  
 
Il est difficile de définir d’après ces résultats une équivalence, d’autant plus que nous ne 
connaissons pas les fractions volumiques. En terme de taille de précipités tertiaires, les 
microstructures les plus proches semblent être celles des vieillissements 700°C/5000h et 
750°C/277h. Les comportements en fluage des éprouvettes correspondantes permettront de 
préciser ce choix. 
 
La taille des précipités tertiaires évolue avec le temps. Comme nous l’avons vu dans le 
chapitre I.5., cette évolution due au processus de mûrissement d’Ostwald, est contrôlée par 
diffusion ou réaction à l’interface, suivant le plus lent de ces deux processus. On trace, en 
fonction du temps, la variation de r3-r03 (r = rayon des précipités au temps t et r0 = rayon des 
précipités dans l’échantillon témoin) pour la diffusion et de r2-r02 pour la réaction à l'interface 
(figure III.15.).  
 










































Figure III.15. : Courbes représentant l’évolution de la taille des précipités tertiaires en fonction du temps de 
vieillissement dans le cas où elle est limitée (a) par diffusion et (b) par réaction.  
 
On obtient dans les deux cas une variation linéaire. Cependant, comme dans ce type de 
matériau les espèces diffusantes sont en général les atomes Ni, Ti et Al qui présentent un 
coefficient de diffusion faible, on peut conclure que l’évolution est contrôlée par diffusion. La 
loi de croissance est alors de type LSW.  
La comparaison des histogrammes de densité surfacique pour chaque température 
(figure III.16.) montre une évolution en accord avec celle d’un mûrissement d’Ostwald :  
- décalage du maximum vers les grands diamètres, 
- diminution de la densité. 
On peut également remarquer que la forme des histogrammes est une gaussienne sauf dans 
l’échantillon témoin où la microstructure est probablement dans le stade de nucléation et pas 
uniquement dans un stade pur de coalescence.  
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Figure III.16. : Comparaison des histogrammes de densité surfacique à (a) 700°C et (b) 750°C. 
 
Pour un vieillissement très poussé (cas du survieilli), les précipités tertiaires sont 
pratiquement tous dissous et on observe une augmentation de la taille des secondaires.  
 
Finalement, ces mesures ne montrent pas d’effet de la contrainte sur la coalescence des 
précipités puisque les tailles mesurées hors et sous contrainte sont très proches. Ce résultat est 
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III.2.4. Microstructures après fluage et/ou à des taux de déformation plus élevés 
 
Taille des précipités tertiaires 
 
Nous avons analysé ici l’influence du fluage et du taux de déformation sur la taille des 
précipités tertiaires. Les résultats sont regroupés dans le Tableau III.3. Nous avons comparé 
les diamètres obtenus avant et après fluage dans différentes conditions. Les durées des essais 







après fluage sous 
650 MPa / 0,2 % 
Diamètre (nm) après fluage 
sous 650 MPa / taux plus 
élevé 
Diamètre (nm) 
après fluage sous 
500 MPa / 0,2 % 
Standard témoin 20 ± 3 35 ± 5 (140 h) ε = 1,4 % : 30 ± 4 (530 h) 39 ± 3 (1300 h) 
Optimisé témoin 16 ± 2 27 ± 4 (355 h) ε = 0,4 % : 28 ± 4 (700 h) 30 ± 4 (1583 h) 
700°C/1000h 27 ± 4 31 ± 4 (143 h) - - 
700°C/5000h 43 ± 6 40 ± 6 (73 h) - - 
750°C/277h 36 ± 5 33 ± 5 (124 h) - - 
750°C/1036h 50 ± 7 55 ± 8 (77 h) - - 
700°C/1000h/450MPa 31 ± 4 26  ± 4 (143 h) - - 
750°C/1036h/300MPa 57 ± 8 56 ± 8 (27 h) - - 
 
Tableau III.3. : Comparaison des diamètres moyens des précipités tertiaires avant et après fluage sous diverses 
conditions. 
 
Ces résultats montrent que, quelles que soient les conditions de fluage, la taille de ces 
précipités est peu affectée par le taux de fluage et la contrainte, sauf dans le cas des 
échantillons témoins. Ceux-ci doivent se trouver dans un état instable et donc évoluent 
rapidement. Cette faible évolution peut être expliquée de deux façons :  
- des durées de fluage trop courtes pour permettre une coalescence visible, 
- une température de maintien un peu basse (700°C) pour que les phénomènes de 
diffusion soient manifestes sur ces courtes durées.  
 
Largeurs des couloirs entre précipités tertiaires 
 
Nous avons effectué la même analyse pour la largeur des couloirs Les résultats sont 
présentées dans le Tableau III.4. 
 
 650 MPa / 0,2 % 500 MPa / 0,2 % 650 MPa / 0,4 % 
Optimisé (nm) 33 ± 2 33 ± 2 27 ± 1 
Standard (nm) 52 ± 3 40 ± 2 - 
700°C/1000h (nm) 40 ± 2 - - 
 
Tableau III.4. : Comparaison des largeurs de couloirs entre précipités tertiaires pour différentes conditions. 
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III.3. Caractéristiques des joints de grains 
 
Nous présentons ici les résultats des analyses des joints de grains en partant d’observations à 
l’échelle mésoscopique (forme des joints, orientation relative des différents grains, texture) 
puis en observant les microstructures de précipitation. 
 
 
III.3.1. Observations à l’échelle mésoscopique 
 
Dans le chapitre II.1.4., nous avons expliqué les conditions de formation des joints de grains 
dentelés puis leur intérêt en fluage. La figure II.8.b. est une illustration des joints rencontrés 
dans le NR3, dont les dentelures ont une amplitude moyenne variant de 500 nm à 1 µm.  
 
Pour avoir à cette échelle des informations sur les relations d’orientation entre ces grains, 
nous avons effectué des expériences d’EBSD (Electron Back Scattered Diffraction) décrites 
au chapitre II.2.2., en collaboration avec Patrick Villechaise de l’ENSMA de Poitiers. 
 
Cette analyse donne accès à l’orientation des différents grains et aux relations d’orientation 
entre eux. Ceci permet de déduire les indices de coïncidence Σ des joints correspondant à une 
relation de coïncidence dite CSL (Coincidence Site Lattice) introduite par Brandon (1966). 
Elle caractérise la désorientation d’un grain par rapport à son voisin. Plus cet indice est élevé 
et plus les deux grains adjacents sont désorientés. Une analyse des Σ des joints présents sur la 
zone balayée de la figure III.17. a permis de tracer les histogrammes de la figure III.18. 
Le premier fournit les Σ de la moitié des joints analysés, l’autre moitié correspondant à des 
coïncidences plus faibles voire pas de coïncidence, n’a pas été reportée. Le deuxième 
histogramme est un agrandissement du premier en éliminant les valeurs pour Σ1 et Σ3. La 
coïncidence Σ3 caractérise la présence de macles (joints rouges sur la figure III.17.), qui sont 
en grande quantité dans ce matériau. Ce sont des macles de recuit, formées au cours de 
l’élaboration. Mis à part ces macles, la majorité des joints de grains correspondent à des 
coïncidences faibles ou nulles, il n’existe alors pas de relation d’orientation entre les grains. 
Les grains sont donc orientés de façon aléatoire et il n’existe pas de texture. Ce résultat est en 


















































































































Figure III.18. : Histogrammes des indices de coïncidence (a) de la moitié des joints de la cartographie de la 
figure III.17. et (b) sans Σ1 et Σ3. 
 
 
III.3.2. Microstructure de précipitation au voisinage des joints de grains 
 
La figure III.19., prise avec un spot de surstructure type <220>, montre la microstructure de 
précipitation de la phase γ’ au voisinage d’un joint de grains. Avec ce vecteur diffractant, 
seuls les précipités à droite du joint sont en contraste. On constate que le joint est sinueux et 
que les sommets (par exemple en A et B) de ces sinuosités sont occupés par de gros précipités 
γ’. Les précipités tertiaires sont bien présents au voisinage du joint de grains (par exemple 
dans la plage C). Ceci se produit sur de grandes distances avec coalescence de précipités dans 
les dentelures comme en A sur le cliché de la figure III.20. 
 
 





Figure III.19. : Image de la microstructure de précipitation au voisinage d’un joint de grains d’un échantillon 
optimisé vieilli à 750°C/277h hors contrainte, prise en champ sombre sur des tâches de surstructure selon un g 





Figure III.20. : Autre exemple pris en champ sombre sur des tâches de surstructure selon un g de type <220> de 
la microstructure de précipitation au voisinage d’un joint de grains d’un échantillon standard flué à 700°C sous 
650 MPa jusqu’à 0,2 % de déformation. 
 
Ces clichés ne donnent aucune information sur la répartition des précipités de l’autre côté du 
joint de grains. En fait, la mise en contraste simultanée des deux côtés est pratiquement 
impossible puisque les spots de surstructure ne se superposent pas de part et d’autre du joint. 
Sur le cliché de la figure III.21., nous avons donc imagé les précipités des deux côtés et nous 
constatons que la situation est à peu près la même de part et d’autre.  
On peut également remarquer qu’il n’existe pas de zone dénudée visible au voisinage des 










Figure III.21. : Images prises en champ sombre sur des tâches de surstructure selon un g de type <220> des 
précipités des deux côtés d’un joint d’un échantillon standard. 
 
 
III.4. Analyse chimique des phases 
 
Pour déterminer localement la composition chimique des phases d’un superalliage, différentes 
techniques peuvent être utilisées : 
- la sonde atomique, qui a permis d’obtenir les caractéristiques chimiques des phases γ 
et γ’ de nombreux superalliages, comme par exemple le SRR99 (Hopgood et Martin 
1986), le NA4D (Chambreland et al. 1988), les CMSX2 et AM1 (Blavette et Bostel 
1984, Buchon et al. 1989, Buchon et al. 1990), le CMSX4 (Babu et al. 1990), le 
SC16 (Zhang et al. 2000) et le N18 (Cadel et al. 2002), 
- l’EDXS couplée à un microscope électronique utilisée par exemple pour atteindre les 
compositions chimiques des superalliages Nimonic 105 (Trinkauf et Nembach 
1991), SC-83 (Svetlov et al. 1992), N18 (Wlodek et al. 1992, après extraction des 
différentes phases : matrice, précipités primaires, secondaires et tertiaires), SRR99 
(Schmidt et al. 1993) puis un superalliage contenant du rhénium et du nobium (Saito 
et al. 1995). 
La comparaison des résultats obtenus par sonde atomique et EDXS dans le cas du superalliage 
CMSX4 (Wanderka et Glatzel 1995) montre un bon accord entre les deux analyses. 
L’originalité de la technique EDXS que nous utilisons ici pour le NR3 (cf chapitre II.2.2.) 
provient de la taille de la sonde (1,4 nm) très inférieure à celle utilisée auparavant (de l’ordre 
de 4 nm). Ceci nous a permis d’analyser la composition des précipités tertiaires de petite 
taille, sans avoir à les extraire, donc en travaillant directement sur les échantillons amincis 
pour la microscopie. 
 
Les mesures sont effectuées dans trois échantillons extraits respectivement des éprouvettes 
ayant subi les traitements thermiques optimisé, standard et survieilli puis fluées sous 500 MPa 
jusqu’à 0,2 % de déformation. Les objectifs sont les suivants : 
- déterminer la composition chimique des trois phases (γ, γ’ secondaire et γ’ tertiaire), 
inconnue jusqu’à présent, 
- analyser leur évolution au cours du vieillissement, 
- étudier la composition chimique aux interfaces. 
-  
Rappelons que la composition chimique globale du NR3 en pourcentage atomique est la 
suivante : 
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 Ni Al Ti Cr Co Mo Hf Zr C B 
% atomique 57,45 7,52 6,38 12,63 13,81 1,90 0,10 0,032 0,111 0,067 
 
Cette analyse est toute récente et nous présentons ici les premiers résultats. 
 
 
III.4.1. Analyse de l’échantillon optimisé 
 
Nous commençons par présenter l’analyse détaillée de l’échantillon optimisé, c’est à dire le 
moins vieilli. 
 
Composition des phases γ et γ’ 
 
Connaissant la composition globale du matériau, on cherche la répartition des différents 
éléments dans ces deux phases. Pour cela, un spectre des compositions chimiques, présenté 
sur la figure III.22.a., a été réalisé par balayage du faisceau électronique dans les phases 
γ’(secondaire), γ puis γ’(secondaire), zone repérée par un trait rouge sur la figure III.22.b. Ce 
spectre confirme, par rapport aux données de la littérature, que dans cet alliage, Ni, Ti et Al 
choisissent préférentiellement la phase γ’ donc ce sont les éléments γ’ gènes. Cr et Co se 
retrouvent essentiellement dans la phase γ et sont les éléments γ gènes. De plus, la précision 
des profils permet de déduire, d’après l’évolution des éléments, la largeur de l’interface 








Figure III.22. : Spectre de composition chimique (a) obtenu en balayant le faisceau électronique dans la zone 
repérée par un trait rouge (b) dans l’échantillon optimisé. 
 
Pour déterminer les compositions chimiques absolues, il faut une bonne statistique de 
comptage. Ici, un comptage de 250000 coups sur plusieurs zones de phase γ et γ’ a été 
effectué. A partir du nombre de coups obtenus pour chaque élément et connaissant le 
coefficient k défini au chapitre II.2.2., on peut facilement déduire la composition massique et 
atomique de chacun des éléments dans les deux phases en moyennant tous les résultats. Les 
compositions chimiques en pourcentage atomique obtenues sont présentées dans le Tableau 
III.5. : 
 
 Ni Al Ti Cr Co Mo Hf Zr 
Phase γ 37,8 ± 1,6 2,0 ± 0,4 0,35 ± 0,16 32,2 ± 1,5 22,7 ± 1,4 4,7 ± 0,7 0 0,16 ± 0,16 
Phase γ’ 69,8 ± 1,2 11,9 ± 0,3 10,0 ± 0,7 2,6 ± 0,5 4,8 ± 0,5 0,7 ± 0,2 0 0,1 ± 0,1 
 
Tableau III.5. : Compositions chimiques en pourcentage atomique des deux phases du NR3. 
 
γ’  γ’ γ 
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Ces valeurs sont en accord avec celles des autres superalliages de même catégorie et en 
particulier du N18, dont la composition a inspiré celle du NR3. En comparant aux résultats 
obtenus par Cadel et al. (2002) par sonde atomique, on retrouve bien que : 
- la quantité d’Al est supérieure à celle de Ti dans les deux phases, 
- la quantité de Cr est supérieure à celle de Co dans la phase γ mais inférieure dans γ’, 
- le Mo est en majorité dans la phase γ. 
 
Composition chimique des précipités tertiaires 
 
Grâce à la dimension de la sonde utilisée, on peut avoir accès à une information 
supplémentaire rarement donnée qui est la composition chimique des précipités tertiaires. Les 
précipités analysés sont choisis le plus près possible du bord du trou afin d’éviter que 
l’épaisseur contienne de la phase γ, qui fausserait les mesures. La figure III.23. indique la 






















Figure III.23. : Image prise en balayage montrant quelques précipités et zones de matrice analysés dans 
l’échantillon optimisé. 
 
Les résultats doivent donc être triés dans un premier temps afin d’éliminer ceux dont les 
valeurs montrent la présence de matrice dans l’épaisseur. Pour cela, on utilise le pourcentage 
en Cr et Co caractéristique de la phase γ : tous ceux dont la teneur en Cr et Co est trop élevée 
et dispersée sont éliminés. Il reste donc des mesures homogènes et les compositions du 
Tableau III.6. en sont déduites : 
 
 Ni Al Ti Cr Co Mo Hf Zr 
Matrice 37,8 ± 1,6 2,0 ± 0,4 0,35 ± 0,16 32,2 ± 1,5 22,7 ± 1,4 4,7 ± 0,7 0 0,16 ± 0,16 
Secondaires 69,8 ± 1,2 11,9 ± 0,3 10,0 ± 0,7 2,6 ± 0,5 4,8 ± 0,5 0,7 ± 0,2 0 0,1 ± 0,1 
Tertiaires 75,3 ± 4,9 12,0 ± 3,2 5,7 ± 2,4 1,1 ± 0,4 4,0 ± 1,2 1,7 ± 0,6 0 0,1 ± 0,1 
 
Tableau III.6. : Compositions chimiques en pourcentage atomique des phases de l’échantillon optimisé. 
 
Ce tableau permet de comparer les compositions chimiques des trois phases. Il met clairement 
en évidence que la composition chimique des précipités secondaires et tertiaires est différente, 
 γ’ secondaire 2 
 γ’ secondaire 1 
 γ’ secondaire 3 
 γ’ secondaire 4 
 matrice 1 
 matrice 2  γ’ tertiaire 1 
 γ’ tertiaire 2 
 γ’ tertiaire 3 
                                                            Chapitre III : Caractérisation de la microstructure de précipitation 
 
73 
ce qui avait été observé par Wlodek et al. (1992) dans le N18. Nous étudions plus loin 
l’évolution de ces compositions au cours du vieillissement. 
 
Pour vérifier la cohérence des résultats, calculons la composition nominale dérivée de ces 
valeurs et comparons-la à la composition réelle. On considère pour cela une fraction 
volumique de 5 % pour les tertiaires, 50 % pour les secondaires et 45 % pour la matrice. La 
comparaison est présentée dans le Tableau III.7. 
 
 Ni Al Ti Cr Co Mo Hf Zr 
Composition calculée 55,67 7,45 5,44 15,84 12,81 2,55 0 0,127 
Composition réelle 57,45 7,52 6,38 12,63 13,81 1,90 0,10 0,032 
 
Tableau III.7. : Comparaison de la composition chimique globale déduite des mesures et de la composition 
réelle (en pourcentage atomique). 
 
Ce tableau montre que les valeurs obtenues par l’analyse sont cohérentes avec la composition 
globale de l’alliage. 
 
 
III.4.2. Analyse des autres échantillons et comparaison 
 
Le même travail que précédemment a été réalisé pour les deux autres échantillons afin 
d’analyser l’effet du vieillissement sur la chimie des phases. 
 
Variation de la composition chimique en fonction du traitement thermique 
 
Le Tableau III.8. présente les compositions chimiques des échantillons pour chacun des 
traitements thermiques analysés. 
 
Optimisé Ni Al Ti Cr Co Mo Hf Zr 
Matrice 37,8 ± 1,6 2,0 ± 0,4 0,35 ± 0,16 32,2 ± 1,5 22,7 ± 1,4 4,7 ± 0,7 0 0,16 ± 0,16 
Secondaires 69,8 ± 1,2 11,9 ± 0,3 10,0 ± 0,7 2,6 ± 0,5 4,8 ± 0,5 0,7 ± 0,2 0 0,1 ± 0,1 
Tertiaires 75,3 ± 4,9 12,0 ± 3,2 5,7 ± 2,4 1,1 ± 0,4 4,0 ± 1,2 1,7 ± 0,6 0 0,1 ± 0,1 
(a) 
 
Standard Ni Al Ti Cr Co Mo Hf Zr 
Matrice 39,6 ± 3,7 3,7 ± 0,8 2,4 ± 1 27,3 ± 3 21,8 ± 1,6 4,8 ± 1 0 0 
Secondaires 67,8 ± 1,1 12,2 ± 0,8 11,6 ± 0,2 2,6 ± 0,8 4,7 ± 0,4 0,998 ± 0,1 0 0 
Tertiaires 64,1 ± 1,4 15,5 ± 1,4 8,2 ± 2 3,8 ± 0,6 5,5 ± 0,6 2,7 ± 0,5 0 0,1 ± 0,1 
(b) 
 
Survieilli Ni Al Ti Cr Co Mo Hf Zr 
Matrice 43,1 ± 1,5 1,0 ± 0,7 1,9 ± 1,2 32,7 ± 5,4 19,9 ± 1,7 1,4 ± 0,7 0 0 
Secondaires 74,1 ± 0,6 11,9 ± 1,2 7,7 ± 0,9 1,15 ± 0,08 4,8 ± 0,6 0,3 ± 0,2 0 0 
Tertiaires 68,5 ± 6,3 13,1 ± 4,9 9,9 ± 2,8 2,2 ± 1,6 4,2 ± 0,4 2,04 ± 2 0,003  0,02 ± 0,02 
(c) 
 
Tableau III.8. : Compositions chimiques en pourcentage atomique des différentes phases pour les échantillons 
optimisé (a), standard (b) et survieilli (c). 
 
 
Analyse des résultats et comparaison 
 
A première vue, on observe que la composition chimique des précipités secondaires dans les 
échantillons standard et optimisé est très proche et qu’elle varie dans le survieilli. Celle des 
tertiaires évolue dans les trois cas. 
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Intéressons-nous tout d’abord à la stœchiométrie. Pour cela, on observe la variation du rapport 
Ni/Ti+Al, caractérisant la stœchiométrie Ni3Al c'est à dire l'ordre à longue distance, dans la 
matrice et dans les deux types de précipités. On obtient, pour les trois échantillons, les 
graphes de la figure III.24.  
On déduit de ces courbes les résultats suivants : 
- la stœchiométrie des précipités secondaires est bien stable et proche de 3, comme on 
s’y attend, pour les états optimisé et standard (figures b et d). Elle l’est un peu moins 
dans le survieilli (figure f) où le rapport proche de 4 témoigne d’un appauvrissement 
dans la phase γ’ en Ti et Al. On peut donc en déduire que leur état d’ordre est plus 
stable dans les deux premiers cas que dans le survieilli, 
- la stœchiométrie des précipités tertiaires, ou petits secondaires pour l’état survieilli, 
fluctue beaucoup plus largement (figures b et f) sauf dans le cas standard (figure d) car 
le nombre de mesures est faible. Leur état d’ordre est donc plus instable et différent de 
celui des précipités secondaires, 
- la teneur en Ni/Ti+Al fluctue pour la matrice (figures a, c et e) ce qui est normal 
puisqu’elle est désordonnée, 
- dans le survieilli (figure f), les points correspondant aux secondaires viennent se 
mélanger à ceux des petits précipités secondaires.  
 
Nous présentons ensuite les compositions atomiques γ’ gènes (Ni+Ti+Al) en fonction de la 
teneur en éléments γ gènes (Cr+Co) pour analyser l'évolution des flux globaux de ces 
éléments au cours du vieillissement. Le graphe de la figure III.25. présente les résultats dans 
les trois échantillons. Nous avons porté à gauche la comparaison des compositions de la 
matrice et des précipités secondaires et à droite, celle des deux types de précipités. 
 
Il est facile, grâce à ces représentations, de comparer l’évolution des différents éléments au 
cours du vieillissement. Par exemple, sur l’axe des abscisses, on compare la teneur en 
éléments γ gènes des diverses phases pour les trois traitements thermiques. 
A partir de ces courbes, on peut proposer les scénarii suivants sur l’évolution des divers 
éléments au cours du vieillissement : 
 




Les précipités secondaires n’évoluent pas chimiquement. Ceci est en accord avec leur 
stœchiométrie stable et le fait que leur taille n’évolue pas. 
La matrice et les précipités tertiaires s’échangent leurs éléments γ et γ’ gènes. Les précipités 
perdent ainsi les éléments constituant leur structure ordonnée et évoluent vers une structure de 
matrice. Leur ordre est donc perturbé de façon importante. 
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Figure III.24. : Représentation des teneurs en Ni/Ti+Al en fonction du numéro de la zone de matrice (colonne de 
gauche) et des précipités (colonne de droite) pour les états optimisé (a et b), standard (c et d) et survieilli (e et f). 
 
 



















































































































Figure III.25. :  Teneur en Ni+Ti+Al en pourcentage atomique en fonction de Cr+Co, pour la matrice et les 
précipités secondaires (à gauche) et les précipités secondaires et tertiaires (à droite) pour l’échantillon optimisé 













Dans ce cas, les deux types de précipités présentent les mêmes flux d’éléments de telle sorte 
que la composition chimique des petits soit la même que celle des gros et qu’un équilibre 
s’établisse. La taille des précipités secondaires augmente donc, ce qui est bien en accord avec 
les résultats du Tableau III.1. La matrice s’enrichit en éléments γ gènes cédés par les 
précipités. Les éléments γ’ gènes qui enrichissent toutes les phases doivent sûrement provenir 
des petits précipités qui ont été dissous. 
La taille critique rc au-delà de laquelle les précipités grossissent et au-dessous de laquelle ils 
sont dissous peut être majorée en considérant le rayon moyen observé qui, dans cette 
situation, est proche de 15 nm pour l’optimisé et 20 nm pour le standard. 
On admet donc ici que certains précipités tertiaires grossissent et que leur composition 
chimique se rapproche de celle des secondaires. Les autres se dissolvent et leurs éléments γ’ 
gènes enrichissent les plus gros. 
 
Analyse des interfaces 
 
Des spectres montrant l’évolution de la composition chimique des différents éléments ont été 
obtenus dans les trois échantillons. Cependant, leur faible nombre ne permet pas de donner 
des résultats quantitatifs. Le spectre de la figure III.22. a été réalisé en balayant le faisceau 
dans un précipité secondaire, dans la matrice puis dans un précipité secondaire. Des précipités 
tertiaires ont uniquement été balayés dans le cas optimisé et le spectre correspondant est 
présenté sur la figure III.26.  
Les profils enregistrés permettent de définir et de mesurer une largeur d’interface chimique.  
Les valeurs obtenues entre matrice et précipités secondaires ou matrice et précipités tertiaires 
dans l’échantillon optimisé sont de l’ordre de 5 à 10 nm. Pour les échantillons standard et 
survieilli, entre matrice et précipités secondaires, les interfaces mesurées sont larges et 
d’environ 30 à 50 nm et 20 nm respectivement. 
De plus, si on superpose au profil de composition chimique la largeur du couloir de matrice 
balayé correspondant (par exemple traits pointillés sur la figure III.22.), on montre que 
l’interface chimique où les compositions évoluent est située en partie dans les précipités, ce 
qui ne peut pas être mis en évidence par les observations MET de la microstructure. 
 










Figure III.26. : Spectre de composition chimique obtenu après balayage dans γ, γ’tertiaire, γ, γ’ tertiaire et γ (a) 
repérés par le trait rouge sur l’image MET (b).  
 
 
III.5. Synthèse des résultats 
 
Nous avons, grâce à la microscopie électronique en transmission, caractérisé la microstructure 
de précipitation de cet alliage en analysant l’évolution des différents paramètres durant le 
vieillissement. Alors que la contrainte et le taux de déformation ont peu d’influence, nous 
avons montré qu’on observe les évolutions suivantes : 
- la taille des précipités tertiaires augmente suivant une loi de croissance contrôlée par 
diffusion alors que celle des secondaires reste constante, 
- la fraction volumique des précipités tertiaires diminue légèrement, 
- la largeur des couloirs qui sépare les précipités tertiaires augmente. 
 
De plus, l’analyse de la chimie des différentes phases a mis en évidence que : 
- les compositions chimiques évoluent au cours du vieillissement, 
- les compositions chimiques des précipités secondaires et tertiaires sont différentes, 
- la stœchiométrie et donc l’ordre des précipités secondaires est stable surtout entre les 
traitements optimisé et standard, 
- l’ordre associé aux précipités tertiaires est moins stable, 
- l’interface chimique se situe dans les précipités. 
 
De tout cela, on peut déjà déduire que les précipités tertiaires vont jouer un rôle important sur 
le changement des propriétés mécaniques au cours du temps. 
Pour de longues durées de fluage et de vieillissement, l’évolution de leur taille mais aussi de 
leur état d’ordre doit être considérée. 









































Ce chapitre présente les résultats de deux types d’essais macroscopiques réalisés à l’ONERA 
sur le NR3 : 
- des essais de traction à 20°C, 700°C et 750°C sur des échantillons standard et 
survieilli, 
- des essais de fluage pour les traitements thermiques standard, survieilli et optimisé 
puis les échantillons optimisés vieillis. Ils sont tous effectués à 700°C qui correspond à 
la température d’utilisation de l’alliage et pour les contraintes de 500 et 650 MPa qui 
accélèrent les essais.  
Ces essais nous permettrons par la suite de déduire l’influence de la microstructure de 
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IV.1. Essais de traction 
 
Ces essais de traction ont été réalisés sur des éprouvettes extraites de galets ayant subi les 
traitements thermiques standard et survieilli.  
Le Tableau IV.1. présente les résultats correspondants que nous avons regroupés sur le 
graphique de la figure IV.1. R0,2% est la contrainte d’écoulement plastique à 0,2 % (ou limite 
d’élasticité) et Rm est la contrainte maximale. 
 
Etats Température (°C) Atmosphère Vitesse (s












































































































Figure IV.1. : Données de traction pour les états standard et survieilli. 
 
Ce graphique montre tout d’abord que les éprouvettes ayant subi le traitement thermique 
standard présentent une meilleure résistance en traction que celles ayant subi le traitement de 
survieillissement, quelle que soit la température. De plus, dans le domaine de température 
étudié, la limite d’élasticité varie assez peu. On est ainsi proche d’un plateau athermique, 
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IV.2. Essais de fluage 
 
IV.2.1. Choix des conditions de fluage 
 
Comme nous l’avons vu, les disques de turbines de l’ATSF doivent fonctionner sous haute 
température, proche de 700°C, et sous des contraintes de l’ordre de 300-350 MPa, avec une 
durée de vie de 20000 heures et une déformation maximale de 0,5 %. Des essais en conditions 
réelles sont alors impossibles à mettre en œuvre (20000 h ≈ 2 ans et demi !) et la réalisation 
d’essais accélérés apparaît nécessaire pour permettre des temps raisonnables. Pour cela, 
l’ONERA a choisi d’augmenter la contrainte de fluage. Des études ont ainsi été menées par 
Locq et Caron (2000) pour observer le comportement de l’alliage dans l’état standard dans 
un large domaine de contrainte (350 à 750 MPa) et pour des températures allant de 700°C à 
850°C. Pour cela, ils ont tracé le diagramme de Norton (défini au chapitre I.1.3.b.) présenté 
sur la figure IV.2. et ont ainsi montré qu’il existe deux domaines de sensibilité à la contrainte 
pour les quatre températures. A 700°C, la transition se produit à 565 MPa et les deux 
domaines correspondent à des comportements différents :  
- le domaine des faibles contraintes, entre 350 et 565 MPa : le matériau flue avec des 
vitesses lentes entre 10-11 et 10-10 s-1 et un exposant de sensibilité à la contrainte n = 
5,9, 
- le domaine des fortes contraintes, entre 565 et 750 MPa : les vitesses de déformation 
sont de l’ordre de 10-9 et 10-8 s-1 et l’exposant de sensibilité à la contrainte n = 17,7. 
 
Figure IV.2. : Diagramme de Norton pour le superalliage NR3 traité standard pour des températures d’essais 
comprises entre 700 et 850°C 
(les domaines de fortes contraintes à 700 et 750°C intègrent des essais de traction). 
 
Ces deux régimes doivent correspondre à deux modes différents de déformation. 
Les essais de fluage sont donc réalisés dans ces deux domaines. Nous avons choisi les 































                                                                                      Chapitre IV : Résultats des essais macroscopiques 
 
82 
IV.2.2. Comportement en fluage dans le cas des trois traitements thermiques  
 
Nous présentons ici les courbes obtenues pour différents taux de déformation : 0,2 %, 0,4 % 
et également à la rupture. 
 
IV.2.2.a. Essais à rupture 
 
Au début de l’étude, des essais à rupture ont été réalisés pour observer le comportement 
complet en fluage des échantillons ayant subi les traitements thermiques standard et survieilli. 
Ces essais ont été effectués uniquement sous forte contrainte (650 MPa). Les courbes sont 
présentées sur la figure IV.3. 
 



















Figure IV.3. : Courbes de fluage à 700°C sous 650 MPa pour les éprouvettes ayant subi les traitements standard 
et survieilli, jusqu’à rupture. 
 
On observe des comportements différents : au début de l’essai, le survieilli se déforme 
rapidement par rapport au standard puis la tendance s’inverse vers environ 350 heures où la 
pente devient plus forte pour le NR3 standard. 
On remarque également que la courbe de l’état survieilli comporte les trois stades du fluage 
présentés dans le chapitre I, mais avec un petit primaire. Par contre, ce stade primaire est 
inexistant pour l’état standard. Il est alors difficile de savoir si la courbe commence en fluage 
secondaire ou tertiaire. Pour le déterminer, nous avons tracé la vitesse de déformation en 
fonction du temps. Les courbes sont présentées sur la figure IV.4. On distingue bien, sur la 
courbe correspondant au survieilli, les trois stades : la vitesse décroissante rapide du fluage 
primaire, puis stationnaire pour le fluage secondaire et enfin croissante en fluage tertiaire. 
Pour le standard, on observe un petit stade stationnaire d’environ 200 heures puis un stade où 
la vitesse croît rapidement. Le fluage débute donc par un stade secondaire rapide puis finit par 
un long tertiaire. 
 




Figure IV.4. : Allures des vitesses de déformation en fonction du temps au cours des essais de fluage à rupture. 
 
 
IV.2.2.b. Essais arrêtés à 0,2 % de déformation plastique 
 
Pour comparer l’influence des traitements thermiques, nous avons choisi d’arrêter les essais à 
0,2 % de déformation plastique pour les raisons suivantes :  
- lors de l’usage de ce matériau, la déformation tolérée est inférieure à 0,5 %.  
C’est donc l’analyse du comportement aux faibles taux de déformation qui est 
importante,  
- pour que les observations en MET et l’analyse des micro-mécanismes soient plus 
aisées, il vaut mieux une densité de dislocations faible obtenue pour ce taux de 
déformation. 
Des essais seront tout de même réalisés jusqu’à 0,4 % de déformation pour l’état optimisé. 
Cependant, la limitation des courbes de fluage à ces petits taux pose des difficultés pour 
discuter des comportements.  
 
(a)  (b) 
 
Figure IV.5. : Courbes de fluage pour les trois traitements thermiques, arrêtées à 0,2 % de déformation (a) sous 
forte contrainte (700°C/650MPa) et (b) sous faible contrainte (700°C/500MPa). 
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La figure IV.5. présente les courbes correspondant aux trois traitements thermiques pour 650 
MPa (a) et 500 MPa (b). Les courbes obtenues sous faible contrainte ont été lissées. Elles 
montrent que pour les deux niveaux de contrainte : 
- le traitement optimisé est celui qui correspond à la meilleure tenue en fluage, 
- le survieilli est celui qui se déforme le plus vite, 
- le standard présente un comportement intermédiaire. 
 
Nous avons évalué dans le Tableau IV.2. les vitesses de déformation moyennes jusqu’à 0,2 %. 
Sous faible contrainte, les valeurs proposées sont approchées en raison de la difficulté de 
mesure due à l’irrégularité des courbes. On montre ainsi que les basses contraintes sont 
caractérisées par des vitesses de déformation faibles de l’ordre de 10-10-10-8 s-1 alors que sous 
forte contrainte, elles sont de l’ordre de 10-9-10-7 s-1. Ces valeurs sont bien caractéristiques des 
deux domaines de sensibilité présentés dans le chapitre précédent, associés à des coefficients 
de Norton différents. 
 
 650 MPa 500 MPa 
Optimisé           1,5.10-9   =     v0         3,5.10-10    =     v1 
Standard           3,6.10-9    =    2 v0         4,3.10-10    =     1,22v1 
Survieilli           1,15.10-7   =    77 v0         1.10-8    =    28v1 
 
Tableau IV.2. : Vitesses moyennes de fluage en s-1 pour les trois traitements thermiques et les deux niveaux de 
contrainte. 
 
De plus, on remarque que la sensibilité au traitement thermique est moins importante sous 
faible contrainte. En effet, sous 500 MPa, les évolutions des courbes correspondant aux états 
standard et optimisé sont proches contrairement à celles obtenues sous 650 MPa.  
 
La comparaison des temps de fluage pour atteindre 0,2 % de déformation pour les différents 
traitements thermiques et niveaux de contraintes (Tableau IV.3.) suggère les remarques 
suivantes :  
- les rapports entre les temps de fluage sous faible et forte contrainte pour les états 
optimisé, standard et survieilli sont respectivement de l’ordre de 5, 10 et 100, 
- le traitement thermique le plus vieilli (survieilli) produit l’effet le plus important sur la 
contrainte (rapport de 100 entre les durées de fluage sous faible et forte contrainte). 
 
 650 MPa 500 MPa 
Optimisé 356  1583  
Standard 140  1301  
Survieilli 6  603  
 
Tableau IV.3. : Durées de fluage en heures pour atteindre 0,2 % de déformation. 
 
Il est également important de noter que jusqu’à 0,2 %, la déformation a lieu dans le stade 
primaire de fluage pour le NR3 survieilli alors qu’elle a lieu dans les stades secondaires ou 
tertiaires pour les deux autres états. 
 
Finalement, on observe sur ces courbes qu’il existe dans certains cas un temps d’incubation. Il 
est estimé à environ 100 heures pour l’optimisé sous forte contrainte et 550 heures pour 





                                                                                      Chapitre IV : Résultats des essais macroscopiques 
 
85 
IV.2.2.c. Essais arrêtés à 0,4 % de déformation plastique 
 
La microstructure retenue étant celle obtenue par le traitement thermique optimisé, les essais 
de fluage sont poussés sur cette dernière jusqu’au taux maximal autorisé de 0,4 % environ. La 
figure IV.6. présente les courbes obtenues sous faible et forte contrainte. 




















Figure IV.6. : Courbes de fluage de l’état optimisé à 700°C sous 500 et 650 MPa. 
 
Les vitesses de déformation à 0,4 % ont les valeurs suivantes : 
- 8.10-9  s-1 sous 650 MPa, 
- 5.10-10  s-1 sous 500MPa. 
Ainsi, à ce taux de déformation, l’échantillon se déforme pratiquement 16 fois plus vite sous 
forte contrainte que sous faible contrainte. 
 
Comme précédemment, nous avons comparé les temps de fluage pour atteindre 0,4 %. Sous 
forte contrainte, il est de 700 heures et sous faible contrainte, de 3616 heures. On retrouve le 
même rapport qu’à 0,2 %. 
 
 
IV.2.3. Fluage des échantillons optimisés vieillis 
 
Nous présentons ici les résultats des essais de fluage sous 500 et 650 MPa jusqu’à 0,2 % de 
déformation pour les différents échantillons optimisés vieillis. 
 
IV.2.3.a. Fluage sous forte contrainte des échantillons "optimisés" et 
vieillis 
 
La figure IV.7. regroupe toutes les courbes. 
On remarque tout d’abord que les échantillons vieillis 700°C/1000h et 750°C/277h ont des 
comportements en fluage assez proches avec des vitesses de déformation voisines. 
L’échantillon vieilli 700°C/1000h/450MPa a également un comportement voisin. On peut 
aussi noter que les échantillons vieillis 700°C/5000h et 750°C/1036h ont le même 
comportement. Le vieillissement 750°C/1036h/300MPa se déforme par contre le plus vite. Le 
Tableau IV.4. donne les vitesses de déformation moyenne pour les essais de fluage effectués 
sur chaque échantillon optimisé et vieilli. 
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 700°C/1000h sous 450 MPa
 750°C/1036h sous 300 MPa
 
Figure IV.7. : Courbes de fluage sous 650 MPa pour tous les échantillons vieillis. 
 
 
Vieillissement Vitesse de déformation moyenne (s-1) 
700°C/1000h 3,6.10-9   =     v0 
750°C/277h 4,55.10-9   =     1,3v0 
700°C/1000h/450MPa 7,5.10-9   =     2v0 
700°C/5000h 1,07.10-8   =     3v0 
750°C/1036h 1,07.10-8   =     3v0 
750°C/1036h/300MPa 4,3.10-8   =     12v0 
 
Tableau IV.4. : Vitesses de déformation moyenne en s-1 pour les échantillons vieillis flués sous 650 MPa. 
 
On trouve donc des vitesses de déformation proches de celle du standard pour les 
vieillissements 700°C/1000h, 750°C/277h et 700°C/1000h/450MPa. Puis, plus le 
vieillissement est poussé, plus la vitesse se rapproche de celle de l’état survieilli. 
 
 




La figure IV.8. présente les courbes correspondant aux essais de fluage sous faible contrainte. 
Etant données les difficultés de mesures sous cette contrainte dues à la faible vitesse de 
déformation, les courbes obtenues présentent de grosses instabilités (figure a). Pour clarifier 
la situation, nous les avons lissées et indiqué les barres d’incertitudes (figure b) mais le 
résultat doit être analysé avec précaution. En plus, dans chaque cas, seule une ébauche vieillie 
et une éprouvette de fluage ont été traitées ce qui entraîne une incertitude sur la position des 
courbes. Leur rapprochement rend donc l’interprétation plus difficile. 
 
On peut tout de même dégager certaines tendances. Les évolutions ne se produisent pas ici 
dans le même ordre que sous 650 MPa. L’échantillon vieilli 750°C/1036h/300MPa est 
toujours celui qui se déforme le plus rapidement mais dans ce cas, celui ayant subi le 
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vieillissement 750°C/277h possède la meilleure tenue en fluage et les vieillissements 
750°C/1036h et 700°C/1000h/450MPa ont des évolutions très proches, ce que l’on retrouve à 
partir des vitesses de fluage moyennes présentées dans le Tableau IV.5.  
 






























Figure IV.8. : Courbes de fluage sous 500 MPa (a) réelles et (b) lissées pour tous des échantillons vieillis. 
 
 
Vieillissement Vitesse de déformation moyenne (s-1) 
700°C/1000h 3,3.10-10   =     1,4v0 
750°C/277h 2,4.10-10  =     v0 
700°C/1000h/450MPa 4,3.10-10   =    1,8v0 
700°C/5000h 3,6.10-10   = 1,5v0 
750°C/1036h 4,3.10-10   =     1,8v0 
750°C/1036h/300MPa 7.10-10   =     3v0 
 
Tableau IV.5. : Comparaison des vitesses de fluage moyennes sous 500 MPa pour les différents vieillissements. 
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IV.3. Synthèse des résultats 
 
Nous regroupons toutes les courbes présentées précédemment dans la figure IV.9. pour 650 
MPa et la figure IV.10. pour 500 MPa. 
Ce regroupement fait apparaître l’influence du traitement thermique, du vieillissement et de la 
contrainte. 
 






























Figure IV.9. : Regroupement de toutes les courbes obtenues après fluage sous 650 MPa. 
 
 
Figure IV.10. : Regroupement de toutes les courbes obtenues après fluage sous 500 MPa et lissage . 
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Les principales observations sont les suivantes : 
- plus le matériau est vieilli, plus il se déforme vite. Ceci est bien vérifié sous forte 
contrainte mais pas toujours sous faible contrainte, 
- la contrainte appliquée influence le comportement en fluage : sous 500 MPa, les 
vitesses de déformation sont  faibles, de l’ordre de 10-10 s-1 alors qu’elles sont de 
l’ordre de 10-9 s-1 sous 650 MPa. Donc, les durées pour atteindre le même taux de 
déformation sont plus longues sous faible contrainte, 
- l’effet du traitement thermique est moins marqué sous faible contrainte. 
 
A partir de tous ces résultats, on peut déjà déduire que le comportement en fluage dépend des 
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Chapitre V : Résultats de l’analyse par MET des 









Ce chapitre est consacré à l’identification des micro-mécanismes de déformation de ce 
superalliage sollicité en fluage à 700°C, en fonction des traitements thermiques, du 
vieillissement qu’il a subi, du taux de déformation et de la contrainte appliquée. 
Etant donnée la nature polycristalline des échantillons élaborés par métallurgie des poudres, 
les paysages de déformation dépendent de l’orientation du grain. Pour nous forger une 
conviction sur ces micro-mécanismes, nous avons dû multiplier les observations dans 
plusieurs grains. Nous ne reproduisons pas ici toutes les situations analysées ; nous présentons 
uniquement une synthèse des observations qui nous paraissent les plus importantes, en tenant 
compte du positionnement dans le grain. Une attention particulière est portée sur le rôle des 
joints de grains dans la déformation.  
Enfin, une partie de ce chapitre concerne l’analyse détaillée d’un nouveau mécanisme de 
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V.1. Paysages de déformation 
 
Nous donnons ici les tendances générales des observations. Des analyses plus détaillées 
seront présentées dans les paragraphes suivants. Nous commençons par la description des 
paysages de déformation puis, nous étudions l’effet du facteur de Schmid. 
 
V.1.1. Description des paysages de déformation 
 
Les clichés a et b de la figure V.1. permettent de comparer les paysages de déformation des 
échantillons standard et optimisé obtenus après fluage sous 650 MPa pour 0,2 % de 
déformation plastique. Ces deux paysages ont plusieurs points communs : 
- ils présentent de grandes bandes de défauts d’empilement dans le centre des grains 
comme en A par exemple, 
- plusieurs systèmes de glissement sont activés, 
- des dislocations parfaites sont présentent au voisinage des joints de grains comme en 
B par exemple. 
Il faut noter que ces paysages se sont construits pendant des durées de fluage différentes (350 
heures pour l’optimisé contre 140 heures pour le standard).  
 
La figure V.2. correspond à un agrandissement d’une zone au voisinage d’un joint de grains 
d’un échantillon standard. On constate que, au moins à faible taux de déformation (0,2 %), le 
paysage est formé de nombreuses dislocations parfaites et peu de défauts d’empilement. 
 
La figure V.3. présente un agrandissement des bandes de défauts d’empilement. On distingue 
deux situations C et D différentes. Dans la situation C, seuls les précipités sont fautés alors 
que dans la bande D, les défauts occupent tout le plan. Il s’agit en fait de deux micro-
mécanismes différents que nous étudions en détail par la suite. 
 
Le paysage de la figure V.4. correspond à l’échantillon survieilli après fluage sous 650 MPa 
pour 0,2 % de déformation. Ce paysage est très différent des précédents : en absence de 
précipités tertiaires, les bandes de défauts n’existent pratiquement plus. Les précipités 
secondaires sont essentiellement contournés par des dislocations parfaites qui écrouissent les 
couloirs de matrice. Les courbes de fluage montrent que ce mode de déformation est associé à 
une vitesse de déformation moyenne pratiquement 80 fois plus grande que celle de l’optimisé 
(1,15.10-7 s-1 contre 1,5.10-9 s-1).  
 
L’observation de ces 5 clichés laisse déjà apparaître les points suivants : 
- une diversité des micro-mécanismes de déformation dans ces microstructures de 
précipitation évolutives,  
- l’influence de la durée de l’essai qui a permis à cette microstructure de se construire,  
- l’influence des joints de grains,  
- le rôle important des précipités tertiaires. 
 
Nous entrerons, dans le paragraphe suivant, dans le détail de l’analyse des différents micro-















Figure V.1.a. : Paysage d’un grain d’une éprouvette ayant subi le traitement thermique standard et fluée sous 






Figure V.1.b. : Paysage d’un grain d’une éprouvette ayant subi le traitement thermique optimisé et fluée sous 
650 MPa jusqu’à 0,2 % pendant 356 heures. 
 
 












Figure V.3. : Image présentant deux types de cisaillement : celui noté C laisse une faute uniquement dans les 



















































Figure V.5. : Paysage de déformation dans un grain d’un 




Figure V.6. : Dislocations parfaites issues du cœur du 
grain de la figure V.5. prises sous différents vecteurs 
diffractants. 
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V.1.2. Facteurs de Schmid 
 
Pour un niveau de contrainte uniaxiale appliquée, la contrainte locale sur un système de 
glissement donné est définie grâce au facteur de Schmid.  
Nous analysons ici, dans un cas particulier, si les micro-mécanismes qui se développent à 
l’intérieur du grain ou en bord de joints de grains sont ceux qui sont les plus activés par la 
contrainte appliquée. Ceci nous permet en même temps de comprendre l’influence de 
l’orientation du grain sur les mécanismes de déformation. 
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Tableau V.1. : Valeurs des facteurs de Schmid s d’un grain d’un échantillon standard flué sous 500 MPa jusqu’à 
0,2 % de déformation. 
 
Le grain étudié est issu d’un échantillon standard ayant subi un fluage sous 500 MPa jusqu’à 
0,2 % de déformation. La figure V.5. présente le paysage associé. On observe que des fautes 
sotn présentes dans les quatre plans de glissement mais sont plus nombreuses dans les plans 
(111) et ( 111 ). De plus, nous avons analysé les vecteurs de Burgers des dislocations parfaites. 
La figure V.6. montre une même zone analysée sous plusieurs vecteurs diffractants. Grâce à la 
condition d’extinction g.b = 0, on en déduit qu’elles ont comme vecteur de Burgers a/2[101] 
et qu’elles glissent dans le plan ( 111 ).  
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Afin de comparer ces résultats en terme de facteurs de Schmid, nous les avons calculés 
(Tableau V.1.)  pour tous les systèmes de glissement. 
Ce tableau confirme que les facteurs les plus élevés correspondent aux plans de glissement les 
plus activés. Le vecteur de Burgers a/2[101] des dislocations parfaites, dans le plan ( 111 ), est 
bien celui qui possède le plus grand facteur de Schmid. 
 
Une même analyse réalisée dans d’autres grains a montré que la détermination des facteurs de 
Schmid permet, dans de nombreux cas, de prévoir de façon correcte les systèmes de 
glissement qui seront activés, mais elle n’est pas toujours vérifiée. En général, plusieurs 
systèmes sont activés pour des dislocations parfaites et partielles.  
 
Mécanismes en bord de joints 
 
Nous analysons ici une zone très écrouie au voisinage d’un joint de grains (figure V.7.) où 
l’enchevêtrement des dislocations rend l’observation détaillée assez difficile. Comme presque 
toutes les dislocations formant ces écheveaux sont éteintes avec le g = 111  (figure V.8.), leur 
vecteur de Burgers est perpendiculaire à celui-ci. Le Tableau V.2. liste les différents systèmes 
de glissement possibles ainsi que les facteurs de Schmid associés calculés comme si seule la 
contrainte appliquée existait.   
 
Vecteurs de Burgers Plans Facteurs de Schmid 
111  0 b1 = a/2[-101] 111 0,25 
111  0,01 b2 = a/2 [011] 111  0,22 
111  0 b3 = a/2 [110]  111  0,47 
 
Tableau V.2. : Facteurs de Schmid des différents systèmes de glissement correspondant aux figures V.7. et V.8. 
 
La grande majorité des dislocations étant visible pour g = 111 et g = 200, le vecteur de 
Burgers b2 est donc éliminé. La situation proche du joint étant très compliquée, on peut 
seulement dire, d’après les dislocations isolées telles que A et B dont les deux extrémités sont 
visibles, qu’elles glissent dans le plan ( 111 ). Elles correspondent bien au système associé au 
facteur de Schmid le plus élevé. La dislocation C par contre glisse dans le plan ( 111 ) et 
possède donc un vecteur de Burgers correspondant à un facteur de Schmid nul. Ceci montre 
qu’au voisinage du joint, plusieurs systèmes de glissement sont activés par la contrainte 
appliquée et que ce ne sont pas forcément ceux correspondant au facteur de Schmid maximal.  
 
 
V.2. Analyse détaillée des mécanismes de déformation  
 
Nous analysons ici les différents micro-mécanismes observés, leur distribution étant présentée 
dans le chapitre suivant. Nous retrouvons certains mécanismes déjà publiés dans la littérature. 
Nous en avons découvert un nouveau, initié par la propagation d’une dislocation partielle de 
Shockley. Nous l’étudions en détail. 
 
V.2.1. Mécanisme de Condat et Décamps 
 
Ce mécanisme a été présenté et décrit dans le chapitre I. Il laisse une SISF ou SESF dans les 
précipités et une dislocation partielle de Shockley autour. Nous proposons ici de vérifier sur 





Figure V.7. : Paysage de déformation au voisinage immédiat du joint de grains dans un échantillon standard 
flué à 700°C sous 650 MPa et 0,2 % de déformation. Agrandissement du détail f. 
 
 











Figure V.8. : Paysage de déformation au voisinage immédiat du joint de grains dans un échantillon standard 
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une configuration le mécanisme proposé en utilisant les notations de Thompson. Nous en 
déduirons la dissociation impliquée. 
La configuration étudiée est présentée sur la figure V.9. pour différents vecteurs diffractants et 
le schéma de cisaillement correspondant est donné sur la figure V.10.  
Les valeurs correspondantes des ⏐g.b⏐pour toutes les dislocations présentes dans le plan de 
glissement β = ( 111 ) sont indiquées dans le Tableau V.3.  
 
 ⏐g.b⏐ pour les g suivants 
b 020 220 111  002  111  
AC = ½ [101] 0 1 0 1 1 
AD = ½ [110] 1 2 1 1 0 
CD = ½ [ 101 ] 1 1 1 0 1 
2Cβ = 1/3 [ 211 ] 2/3 0 2/3 2/3 4/3 
Cβ = 1/6 [ 211 ] 1/3 0 1/3 1/3 2/3 
2Aβ = 1/3 [211] 2/3 2 2/3 4/3 2/3 
Aβ = 1/6 [211] 1/3 1 1/3 2/3 1/3 
2βD = 1/3 [ 121 ] 4/3 2 4/3 2/3 2/3 
βD = 1/6 [ 121 ] 2/3 1 2/3 1/3 1/3 
 
Tableau V.3. : Valeurs des⏐g.b⏐ pour différents g de la configuration étudiée. 
 
On s’intéresse tout d’abord aux dislocations entourant les précipités. Elles sont visibles pour g 
= 220 (figure V.9.b.) et g = 002  (figure V.9.d.) et invisibles pour g = 020 (figure V.9.a.), g = 
111  (figure V.9.c.) et g = 111  (figure V.9.e.). Elles ont donc pour vecteur de Burgers 
Aβ d'après le Tableau V.3. Ensuite, la dislocation notée A sur la figure V.9.a. bordant la faute 
à gauche de l’image est invisible pour g = 220 (figure V.9.b.) et visible pour g = 020 (figure 
V.9.a.), g = 111  (figure V.9.c.), g = 002  (figure V.9.d.) et g = 111  (figure V.9.e.). Elle a donc 
pour vecteur de Burgers 2Cβ d’après le Tableau V.3. 
 
On peut ainsi en déduire la dissociation mise en jeu (figure V.10.) lors du processus de Condat 
et Décamps : 
 
CD → 2Cβ + Αβ 
 
La dislocation parfaite à l’origine du mécanisme n’est pas visible sur les images.  
Notons que cette configuration laisse une faute principalement dans les précipités secondaires 
mais également dans quelques tertiaires comme en B sur la figure V.9.a. La figure III.9. 
présente un agrandissement d’une zone où des précipités tertiaires ont été cisaillés par ce 




V.2.2. Nouveau mécanisme de cisaillement 
 
Ce nouveau processus a été analysé en collaboration avec Brigitte Décamps (Décamps et al. 
2004). On observe que la configuration étudiée, notée B sur la figure V.11., laisse une faute 
dans les précipités et dans la matrice et également une dislocation autour des précipités. On 
remarque aussi que cette fois, les précipités secondaires et tertiaires sont inclus dans le 
processus.  
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Analyse de la configuration 
 
Cette analyse est réalisée grâce aux conditions présentées au chapitre II.2.1.b. Nous avons 
utilisé pour cela les vecteurs diffractants de la figure V.11. et d’autres qui ne sont pas 
présentés ici. Le Tableau V.4. donne les valeurs des ⏐g.b⏐ pour toutes les dislocations 
parfaites et partielles de Shockley présentes dans le plan de glissement de la faute, qui est le 
plan α = (111). Le schéma de la figure V.12. résume les résultats de l’analyse. 
 
 ⏐g.b⏐ pour les g suivants 
b 11 1  22 0 202  022  200 
CB = ½ [ 101 ] 0 2 1 1 1 
DC = ½ [ 110 ] 1 1 1 2 0 
BD = ½ [ 110 ] 1 1 2 1 1 
2αB = 1/3 [ 112 ] 2/3 2 2 0 4/3 
αB = 1/6 [ 112 ] 1/3 1 1 0 2/3 
2Cα = 1/3 [ 121 ] 2/3 2 0 2 2/3 
Cα = 1/6 [ 121 ] 1/3 1 0 1 1/3 
2αD = 1/3 [ 211 ] 4/3 0 2 2 2/3 
αD = 1/6 [ 211 ] 2/3 0 1 1 1/3 
 
Tableau V.4. : Valeurs des⏐g.b⏐ pour différents g pour la configuration B. 
 
Toutes les fautes d’empilement situées dans le plan α sont visibles pour g = 11 1  (figure 
V.11.a.) et g = ± 200 (figures V.11.e-f.) et hors contraste pour g = 22 0 (figure V.11.b.), g = 
202  (figure V.11.c.) et g = 022  (figure V.11.d.) d’après le Tableau V.4. Toutes les 
dislocations constituant la configuration ont des vecteurs de Burgers αD ou 2αD puisqu’elles 
sont toutes invisibles pour g = 22 0 (figure V.11.b.). L’image en faisceau faible de la figure 
V.11.d. montre clairement que la dislocation située en haut de la configuration est dissociée en 
deux αD (cf figure V.12.). Le sens du vecteur de Burgers de cette 2αD par rapport à sa ligne 
est déterminé en champ clair en utilisant le déplacement du contraste de l’image (figure 
V.11.c., g = 202 ). Ainsi, en déterminant les différents vecteurs de Burgers et les sens 
correspondants, et en appliquant la loi des nœuds, on obtient la représentation schématique de 
la figure V.12. On déduit que la configuration implique uniquement des fautes de type SESF 
(d’après la figure II.10.).  
 
Pour les boucles de dislocation notées Y sur la figure V.12., qui entourent en fait des 
précipités tertiaires, le contraste correspond à celui d’une dislocation αD. Le sens du vecteur 
de Burgers est déterminé en analysant le contraste intérieur et extérieur de la boucle pour g = 
002  (figure V.11.e.) et g = 200 (figure V.11.f.) (agrandissement dans le petit encadré). Ainsi, 
on montre que Y a pour vecteur de Burgers Dα. 
La nature de la dislocation X notée sur la figure V.12. sera discutée plus loin. 
 
Schéma du mécanisme 
 
Nous présentons ici notre interprétation du mécanisme. 
La partielle de Shockley Dα, provenant d’une parfaite dissociée (figure V.13.a.) comme nous 
le verrons dans le mécanisme suivant, traverse l’interface γ / γ’ en formant une CSF dans le 
précipité et en laissant une faute intrinsèque dans la matrice entre les deux partielles. Puis, la 
nucléation d’une partielle de Shockley se produit au-dessus ou au-dessous de cette faute 
complexe, créant une SESF (figure V.13.b.) suivant la réaction : 


















Figure V.9. : Images MET du mécanisme de Condat et Décamps prises sous 4 g. 
 





















Figure V.11. : Images MET sous différents g du nouveau mécanisme de cisaillement. 
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Dα + Dα = 2 Dα 
 
La configuration de cisaillement résultant est présentée sur la figure V.13.c. : une faute SESF 
est laissée dans le précipité, une Shockley αD autour et une faute dans la matrice entre les 
deux Shockley formant la parfaite.  
On peut noter qu’il existe une cohérence entre ce modèle de cisaillement et le précédent : dans 
les deux cas, le mécanisme est initié par la partielle de tête qui entre dans le précipité. Mais, 
pour le nouveau mécanisme, la formation d’une SISF, qui nécessite l’inversion des deux 
partielles selon Décamps et al. (1991b, 1994), n’est pas possible. 
Ce modèle explique donc la configuration de cisaillement de la figure V.11., prenant en 
compte le fait que des dislocations parfaites DC ou DB pourraient produire la même 
configuration puisque seule la partielle Dα crée le processus. Cependant, à cause de la 
présence d’une dislocation parfaite BD notée C sur la figure V.11.a. se propageant dans le 
sens opposé à celui nécessaire pour produire le cisaillement, on en déduit que la dislocation de 
matrice à l’origine du cisaillement est une DC dont le mouvement est compatible avec la 
contrainte appliquée (d’après le calcul du facteur de Schmid).  
L’effacement de la faute de matrice dans le couloir noté Z sur la figure V.12. pourrait 
s’expliquer par l’interaction de la partielle traînant Cα avec une parfaite BD formant la 
dislocation X, suivant la réaction suivante : 
 
Dα + Cα + αD + Bα = αD = X 
 
Ainsi, seules des dislocations αD et Dα constituent la configuration. 
Finalement, dans ce cas, les précipités tertiaires sont cisaillés de la même façon que les 
secondaires. La figure III.4. est un agrandissement d’un cas évident. Comme pour le 
cisaillement précédent, ce phénomène sur les tertiaires n’est pas toujours observé. 
 
 
V.2.3. Mouvement décorrelé de deux dislocations partielles 
 
Nous pensons que ce phénomène, déjà observé dans quelques superalliages (Saint-Antonin 
1991, Benyoucef 1994), joue un rôle important dans la déformation et en particulier, qu’il est 
à l’origine du nouveau mécanisme de cisaillement analysé précédemment.  
Ce processus est noté A sur les images de la figure V.11. et schématisé sur la figure V.14. On 
observe une dislocation du plan α = (111) se propageant dans la phase γ. Une partie de la 
dislocation est dissociée et crée une faute intrinsèque. Cette dislocation visible pour tous les g 
a, d’après le Tableau V.4., un vecteur de Burgers BD. La faute est visible pour g = 11 1  
(figure V.11.a.) et g = ± 200 (figures V.11.e-f.). Elle est hors contraste pour g = 22 0 (figure 
V.11.b.), g = 202  (figure V.11.c.) et g = 022  (figure V.11.d.). Elle est donc située dans le plan 
α. Le sens du vecteur de Burgers BD est obtenu en utilisant le déplacement du contraste de 
l’image pour g = 202  (figure V.11.c.). L’analyse des vecteurs de Burgers des deux partielles 
qui bordent la faute permet la détermination de la nature de la faute. La partielle du haut est 
visible pour g = 11 1  (figure V.11.a.), g = 202  (figure V.11.c.) et g = 022  (figure V.11.d.) et 
hors contraste pour les autres g : elle a donc comme vecteur de Burgers αD d’après le 
Tableau V.4. La seconde partielle est visible pour g = ± 200 (figures V.11.e-f.), g = 22 0 
(figure V.11.b.) et g = 202  (figure V.11.c.) et est hors contraste pour g = 11 1  (figure V.11.a.) 
et  g = 022  (figure V.11.d.) et a donc pour vecteur de Burgers Bα. Le schéma correspondant 
est présenté sur la figure V.14. et montre que la faute est intrinsèque. Ainsi, dans cette 
configuration, la large faute est produite par le mouvement décorrelé des deux partielles de 
Shockley d’une parfaite de matrice. La partielle de tête Bα est celle qui se propage. Si elle
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arrive contre un précipité secondaire, elle peut être à l’origine du nouveau processus de 
cisaillement analysé précédemment. 
Nous avons également observé ce phénomène lors d’une expérience de déformation in situ, à 
température ambiante, sur un échantillon type standard, préflué à 700°C, sous 400 MPa, 
jusqu’à 0,16 % de déformation plastique. La figure V.15. présente trois images extraites de 
cette séquence. Au départ, sur la figure V.15.a., dans le couloir repéré par les pointillés, la 
dislocation parfaite i est déjà dissociée en deux partielles notées 1 et 2. Sur les images 
suivantes, figures V.15.b et c, la partielle 1 continue à se propager alors que la partielle 2 reste 
immobile : il y a donc bien décorrelation des deux mouvements. 
 
 
V.2.4. Mécanismes liés aux dislocations parfaites  
 
Les dislocations parfaites sont impliquées dans différents mécanismes : 
- le contournement d’Orowan, qui se traduit par la présence de petites boucles comme 
celles de la figure V.16. Elles correspondent au contournement de précipités tertiaires. 
La figure V.17. montre la phase ultime de la formation d’une telle boucle laissée par 
une dislocation parfaite sur un précipité tertiaire. Elles peuvent aussi contourner les 
précipités secondaires dans le survieilli lorsque les tertiaires ont disparu (figure V.4.),  
- le cisaillement par superdislocation, illustré en A et B sur la figure V.18.a. où on 
observe des dislocations qui se dissocient en deux parfaites à la sortie du précipité. La 
figure V.18.b. présente le schéma correspondant. Ce mécanisme est assez rare, 
- le cisaillement par une dislocation simple qui traîne une APB dans le précipité 
comme illustré dans la figure I.12.a. Il se produit dans les zones déformées par 
dislocations parfaites comme sur la figure V.19., où on observe qu’elles ne sont pas 
couplées et qu’elles ne laissent pas de boucles d’Orowan. 
 
Nous avons observé au cours d’expériences de déformation in situ, des mécanismes liés aux 
boucles d’Orowan. 
La figure V.20.A. présente trois images extraites d’une séquence in situ, réalisée à température 
ambiante sur un échantillon standard préflué à 700°C sous 400 MPa, jusqu’à 0,16 % de 
déformation plastique. La figure a correspond à l’état initial de la déformation. On observe 
plusieurs brins de dislocation et quelques boucles déjà présentes dans la partie droite de 
l’image. Au bout de 9 s, il apparaît en haut à gauche de la figure b trois boucles indiquées par 
des flèches. On peut également noter l’apparition d’un nouveau brin de dislocation noté d, qui 
s’est ancré sur les dislocations déjà présentes. Finalement, 0,25 s après l’apparition des 
boucles, elles disparaissent sur la figure c.  
Les images de la figure V.20.B. correspondent à une autre séquence dans la même expérience. 
Elles confirment le phénomène d’annihilation mais il se produit dans ce cas en deux étapes. 
En effet, à l’instant initial (figure a), on observe la présence de quatre boucles d’Orowan 
notées 1, 2, 3 et 4. A t = 4 s, les deux boucles 1 et 4 disparaissent (figure b) et à t = 6 s, les 
deux autres disparaissent (figure c).  
Une première explication de ce mécanisme est présentée sur le schéma de la figure V.21. :  
- tout d’abord, de longs brins de dislocations parfaites de matrice a/2<110> sont stoppés 
sur les précipités secondaires et les petites boucles entourent par contournement 
d’Orowan des précipités tertiaires, leur taille étant en accord avec celle de ces 
précipités (schéma a), 
- après le passage de la dislocation 1, les précipités sont entourés par une boucle 
d’Orowan (schéma b), 
- une dislocation de même type notée 2 attaque la configuration précédente et cisaille 
les précipités en formant à l’intérieur d’eux une superdislocation a<110> par réaction 
avec la boucle (schéma c), 














































Figure V.18. : Cisaillements de précipités par une superdislocation (A et B) au cœur d’un grain dans un 











Figure V.19. : Agrandissement sur des dislocations parfaites observées dans un échantillon optimisé vieilli 
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Figure V.21. : Schéma d’interprétation du mécanisme de cisaillement des précipités par des dislocations 
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- lorsque la dislocation 2 quitte la région, les précipités tertiaires ont été cisaillés et 
les boucles ont disparu (schéma d). 
 
Ce processus en quatre étapes montre que les mécanismes de contournement et cisaillement 
sont complémentaires, le contournement précédant le cisaillement. La signature post mortem 
de ce mécanisme est donc l’existence de boucles. Mais il est logique de penser que leur 
nombre est très inférieur au nombre de précipités tertiaires puisqu’elles disparaissent par le 
mécanisme expliqué précédemment. 
 
Une autre explication de ce phénomène pourrait être l’étranglement des précipités par la 
boucle. En effet, quand une boucle d’Orowan entoure un précipité, si celui-ci est 
suffisamment petit, les parties opposées de la dislocation ayant des vecteurs de Burgers 




V.2.5. Intersections de fautes d’empilement 
 
Dans les grains où plusieurs systèmes de glissement sont activés et où les fautes sont 
nombreuses, comme celui de la figure V.22. issu d’un échantillon de type standard, on 
observe des croisements entre ces défauts. Dans la plupart des cas, une bande de faute étalée 
est un obstacle à la propagation de dislocations partielles traînant un défaut. En effet, sur ce 
cliché, on observe une vingtaine de situations notées de A à G où le franchissement n’a pas 
lieu. Quelques intersections de défauts sont également observées, comme en I et J par 
exemple. La figure V.23. présente un agrandissement d’un de ces croisements.  
Ce mécanisme d’intersection de défauts d’empilement a déjà été observé dans des alliages à 
basse énergie de faute comme par exemple le cuivre par Coujou (1981) et plus récemment 
dans un superalliage à base cobalt (Lu et al. 1999). Jouffrey et al. (1966) ont montré que ces 
configurations de croisement sont très énergétiques et donc difficiles à réaliser, ce qui 
correspond bien à nos observations car on en voit peu. On peut penser que pour des taux de 
déformation supérieurs, ce mécanisme joue un rôle important dans l’écrouissage et le 
durcissement de cet alliage. 
 
 
V.2.6. Naissance de micro-macles  
 
La figure V.24.a. montre la présence d’une micro-macle proche d’un joint de grains. Ce 
défaut présente les caractéristiques classiques des micro-macles : 
- extinction de la faute chaque fois que trois partielles sont passées, 
- décalage des franges (par exemple en i et en j) qui montre que les défauts sont sur des 
plans superposés. 
Les mêmes caractéristiques de contraste se retrouvent sur la macle de la figure V.24.b., proche 
elle aussi d’un autre joint. 
Dans ces deux exemples, on observe par un effet de transparence à travers les défauts 
superposés, les précipités tertiaires entourés par une dislocation, notée k sur les deux clichés. 
La courbure résiduelle de dislocations montre que les dislocations partielles sont issues du 
joint de grains. 
 
Par contre, sur le cliché de la figure V.24.c., les dislocations de la région A sont courbées vers 
le joint. La présence en B dans cette micro-macle d’une dislocation courbée dans l’autre sens 
montre que la source pourrait se situer au voisinage du point B. La tête A de cette micro-
macle constitue un empilement de dislocations qui concentre la contrainte appliquée sur le
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joint. Les conditions de contraste de ce cliché sont telles que la microstructure de déformation 
est visible de l’autre côté du joint où on observe : 
- la naissance de dislocations dans le précipité C certainement créées par la 
concentration de contrainte générée par la micro-macle, 
- un écrouissage par dislocations parfaites dans la région D, 
- une autre micro-macle dans la région E. 
Ainsi, dans cette région du joint très sinueuse, l’écrouissage se produit de part et d’autre du 
joint alors que dans la région F plus linéaire, la déformation est moindre.  
 
 
V.3. Répartition des micro-mécanismes 
 
Dans cette partie, nous indiquons les répartitions des micro-mécanismes précédents entre le 
cœur du grain et le bord des joints de grains. De plus, nous analysons d’un point de vue 
qualitatif leur distribution suivant les paramètres suivants : le traitement thermique et le 
vieillissement, le taux de déformation et la contrainte. 
 
V.3.1. Micro-mécanismes au cœur des grains 
 
Dans les échantillons peu vieillis tels que l’optimisé, le standard et l’optimisé vieilli 
700°C/1000h, on trouve principalement au cœur des grains les trois mécanismes suivants 
(figure V.1.) : 
- le mécanisme de Condat et Décamps, 
- le mouvement décorrelé des partielles de Shockley, 
- le nouveau mécanisme de cisaillement initié par le mécanisme précédent. 
Dans les échantillons plus vieillis, il apparaît en plus de ces mécanismes, ceux liés aux 
dislocations parfaites. 
 
La présence plus ou moins importante de ces mécanismes sera analysée plus particulièrement 
dans la suite, lors de l’étude de l’influence du traitement thermique et de vieillissement, de la 
contrainte et du taux de déformation. 
 
 




Nous donnons tout d’abord quelques idées générales sur les paysages de déformation au 
voisinage des joints de grains. Elles sont tirées de l’observation des clichés des figures V.1. 
correspondant à de faibles déformations (0,2 %) et sont valables pour les états standard, 
optimisé et optimisé vieilli 700°C/1000 heures : 
- il existe souvent au voisinage du joint des écheveaux de dislocations parfaites qui se 
sont propagées à partir du joint sur de faibles distances (≈ 2 à 3 µm), créant un 
gradient de déformation au voisinage du joint, 
- la répartition de ces écheveaux n’est pas homogène tout le long du joint ; il semble que 
les zones les plus déformées correspondent aux zones les plus ondulées du joint. 
 
A des taux de déformation plus élevés et pour les états vieillis 700°C/5000h, 750°C/277h, 











Figure V.22. : Paysage de déformation dans un grain d’un échantillon standard flué sous 650 MPa jusqu’à 0,2 



















































Figure V.24. : Micro-macles observées au bord de 















Le cliché de la figure V.7. est un paysage de déformation typique de ceux que l’on observe au 
voisinage d’un joint de grain dans les échantillons de type standard, optimisé ou optimisé 
vieilli 700°C/1000h. La déformation se produit essentiellement par dislocations parfaites 
tandis que la déformation par partielles, selon les deux mécanismes identifiés ci-dessus, existe 
(par exemple en D, E et F) de façon minoritaire. On retrouve donc les trois mécanismes 
associés aux dislocations parfaites : 
- le contournement d’Orowan indiqué par la présence de nombreuses boucles 
repérées par de petites flèches puis par des dislocations simples de matrice 
courbées sur des précipités tertiaires (par exemple en a, b, c, d et e) correspondant 
à la première phase du contournement d’Orowan. La séquence in situ de la figure 
V.20. montre que dans les zones écrouies au voisinage d’un joint, ces boucles 
peuvent dans une dernière phase disparaître selon les processus que nous avons 
analysés en détail précédemment, 
- le cisaillement par des superdislocations qui se dissocient en deux parfaites dans 
les couloirs de matrice (par exemple en f) mais ceci est assez rare,  
- pour expliquer la présence de ces écheveaux denses de dislocations parfaites, il 
faut envisager des mécanismes de cisaillement direct par dislocations simples qui 
ne laissent pas de boucles mais des APB dans les précipités ordonnés. 
Ce dernier mécanisme, coûteux en contrainte, est certainement rendu possible au voisinage 
des joints de grains par l’existence dans ces régions de contraintes de compatibilité (Saada 
1979). Nous reviendrons sur ce point dans la discussion. 
 
On observe également en bord de joint un mode de déformation par micro-maclage mais qui 
reste quand même marginal pour les taux de déformation envisagés ici. Il n’a lieu, comme 
nous l’avons vu précédemment, que dans certaines régions très ondulées de certains joints.  
 
 
V.3.2.c. Glissement intergranulaire ? 
 
Dans ce type d’alliage, on considère parfois que la déformation de l’intérieur des grains est en 
compétition avec un glissement intergranulaire. Pour mettre en évidence cette dernière forme 
de déformation, il aurait fallu déposer une micro-grille sur l’alliage avant déformation et 
étudier son évolution au cours de la déformation. Des tests de ce type ont été réalisés au CEA 
de Grenoble dans le Laboratoire de Simulation et Mécanique des Matériaux sur le 
superalliage Udimet 720 (Terzi 2003). Ils ont réfuté l’existence de ce glissement.  
Pourtant, des études menées sur des bicristaux orientés de divers métaux et alliages (Michaut 
1971, Michaut 1975, Lagarde et Biscondi 1975 et Watanabe et al. 1979) et de zinc 
(Watanabe 1981) ont montré d’une part, que les joints de faible désorientation autour d’un 
axe dense et certains joints de haute coïncidence résistent plus que les autres au glissement 
intergranulaire et d’autre part, que la contribution du glissement intergranulaire à la 
déformation totale est largement fonction de la désorientation au joint. Les résultats des 
analyses EBSD ne permettent donc pas d’éliminer à haute température l’existence d’un 
glissement intergranulaire. 
 
Les observations que nous avons réalisées ne montrent pas d’évidence de glissement 
intergranulaire. La forme ondulée des grains ne les prédispose pas a priori à ce type de 
glissement. La seule façon de le faire intervenir à partir de clichés tels que celui de la figure 
V.7. serait de faire la différence entre les projections dans le plan du grain des déformations de 
chaque système de glissement de part et d’autre du grain. Ceci, bien que difficile, serait 
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possible à évaluer et permettrait sans doute de mettre en évidence une composante du 
glissement au joint en terme de glissement de dislocations de part et d’autre. 
 
Nous nous sommes aussi posé la question suivante : quelle est en moyenne la contribution de 
ces mécanismes de déformation au voisinage du joint par rapport à la déformation moyenne 
du grain ? Nous avons réalisé cette évaluation dans un cas particulier où nous connaissions les 
vecteurs de Burgers de la plupart des dislocations présentes. En introduisant le libre parcours 
moyen dans la relation d’Orowan, nous avons trouvé que 1/3 environ de la déformation totale 
se produit au voisinage du grain. Mais cette évaluation n’est faite que dans un grain ; comme 
la situation de chaque grain est différente, il reste à faire une statistique systématique pour 
confirmer cet aspect. 
 
 
V.3.3. Influence du traitement thermique et de vieillissement 
 
L’influence du traitement thermique apparaît déjà très clairement lorsqu’on compare les 
paysages de déformation correspondant à l’optimisé (figure V.1.b.) et au survieilli (figure 
V.4.), qui sont les deux cas extrêmes du vieillissement. Dans le cas du surveilli, où les 
précipités tertiaires ont complètement disparu, les paysages montrent uniquement des 
mécanismes de contournement des précipités secondaires par des dislocations parfaites. On 
n’observe pratiquement plus de cisaillement par des bandes fautées. 
Ainsi, on peut dire de façon globale que plus le vieillissement se prolonge, plus le 
contournement est présent.  
Pour les autres situations, l’analyse des différences est plus subtile à conduire, par exemple 
entre standard et optimisé. Si on compare les clichés de la figure V.25. correspondant à ces 
deux traitements thermiques, on constate de façon nette que le mécanisme de Condat et 
Décamps est beaucoup moins fréquent dans l’optimisé que dans le standard. On peut 
quantifier cette différence en terme de fréquence. Dans un grain, on mesure le nombre de 
fautes correspondant au nouveau mécanisme fNM comparée à celui du mécanisme de Condat 
Décamps fCD pour un même volume d’échantillon. Dans l’échantillon optimisé, on trouve : 
 
fNM/fCD ≈ 16 
 
Ceci s’interprète simplement par le fait que les couloirs de matrice entre précipités tertiaires 
sont plus étroits dans l’optimisé comme on l’a vu dans le chapitre III ce qui favorise la 
décorrelation et à partir de là, le nouveau mécanisme de cisaillement. 
Dans le standard, ce rapport s’inverse : 
 
fNM/fCD ≈ 0,8 
 
Donc, plus on vieillit l’échantillon, plus le nouveau mécanisme disparaît et des dislocations 
parfaites se propagent au cœur des grains (échantillons vieilllis 700°C/1000h/450MPa et 
750°C/277h, figure V.26.a.). Puis, elles sont de plus en plus nombreuses (échantillons 




V.3.4. Influence de la contrainte 
 
La comparaison des clichés obtenus dans le cas standard après fluage sous 650 MPa (figure 
V.1.a.) et 500 MPa (figure V.27.) montre à première vue des paysages de déformation voisins, 
ce qui se reproduit dans les autres échantillons. On peut donc penser que les micro-








Figure V.25. : Comparaison des paysages obtenus après fluage sous 650 MPa dans les états standard (a) et 





Figure V.26.a. : Paysages de déformation observés au centre des grains des échantillons optimisés vieillis 
700°C/1000h/450MPa et 750°C/277h flués sous 650 MPa jusqu’à 0,2 %. 
 






Figure V.26.b. : Paysages de déformation observés au centre des grains des échantillons optimisés vieillis 





Figure V.26.c. : Paysages de déformation observés au centre des grains d’un échantillon optimisé vieilli 
750°C/1036h/300MPa flués sous 650 MPa jusqu’à 0,2 %. 
 
 





Figure V.27. : Paysages de déformation obtenus après fluage sous 500 MPa jusqu’à 0,2 % de déformation 





Figure V.28. : Dislocations parfaites au cœur du grain d’un échantillon vieilli 700°C/1000h  flué sous 500 MPa 




















Figure V.29. : (a) Paysage de déformation d’un échantillon optimisé flué sous 650 MPa jusqu’à 0,4 % de 




                                 Chapitre V : Résultats de l’analyse par MET des micro-mécanismes de déformation 
 
123 
mécanismes mis en jeu sont les mêmes. La différence vient de la durée nécessaire à la 
construction de ces paysages : en effet, il faut dix fois plus de temps pour arriver au même 
paysage en fluage sous faible contrainte que sous forte contrainte (1300 heures contre 140 
heures), ce qui est logique. Ceci nous donne une idée de la sensibilité moyenne de la vitesse 
de déformation à la contrainte.   
 
Il existe quand même une autre différence importante : on observe très souvent sous faible 
contrainte des dislocations parfaites au cœur des grains et presque jamais sous forte 
contrainte. Ceci nous a tout d’abord beaucoup surpris. Nous avons, pour nous en convaincre, 
multiplié les observations et constaté que ce phénomène est bien réel. Le cliché de la figure 
V.28. montre la présence de ces dislocations en cœur de grain dans un échantillon vieilli 
700°C/1000h. Nous discutons ce mécanisme, qui nous paraît très important, dans le chapitre 
VI en terme d’évolution de la composition et de l’état d’ordre des précipités que les 
expériences d’EDXS nous ont permis de confirmer. 
 
 
 V.3.5. Influence du taux de déformation 
 
Nos observations se sont limitées à 0,4 % de déformation plastique, ce qui est de l’ordre de 
grandeur des 0,5 % autorisés pour cet alliage en service. 
 
La figure V.29.a. présente le paysage obtenu dans un échantillon standard flué sous 650 MPa. 
Il montre que le taux de déformation produit les effets suivants : 
- un accroissement de la densité de dislocations parfaites, ce qui n’est pas surprenant. 
La figure V.29.b. présente un agrandissement de ces dislocations qui écrouissent les 
couloirs γ, 
- une homogénéisation de la déformation qui estompe les différences entre bord de 
joints et cœur du grain. 
 
V.4. Synthèse des résultats 
 
Dans ce chapitre, nous avons observé un grand nombre de paysages de déformation obtenus 
après fluage en fonction du traitement thermique et de vieillissement, du taux de déformation, 
de la contrainte appliquée et de l’orientation. La comparaison des différentes situations est 
assez difficile compte tenu du caractère polycristallin de ce matériau. Nous avons aussi réalisé 
quelques essais de déformation in situ qui ont permis de clarifier certains de ces micro-
mécanismes. 
Cette étude a mis en évidence les points suivants : 
 
- dans les micro-mécanismes observés post mortem, la déformation par dislocations 
parfaites est souvent en compétition avec deux mécanismes mettant en jeu des 
dislocations partielles, 
- la présence des précipités tertiaires et leur évolution au cours du vieillissement 
influence fortement les micro-mécanismes observés, 
- plus l’échantillon est vieilli et plus il est déformé par des dislocations parfaites, 
- la figure V.30. fait la synthèse de tous les micro-mécanismes observés pour le 
franchissement des précipités tertiaires :  
(1) cisaillement par une dislocation parfaite laissant une APB dans les précipités,  
noté APB dans la suite, 
(2) contournement des précipités, noté Or, 
(3) cisaillement par une superdislocation, noté SD,  
 




(4) mécanisme de Condat Décamps, noté CD, 
(5) mouvements décorrelés de dislocations partielles dans les couloirs de matrice, 
noté MD, 
(6) nouveau mécanisme de cisaillement initié par une dislocation de Shockley, 
noté NM. 
- au cours de l’essai de fluage, les dislocations explorent sous une contrainte donnée 
toutes ces possibilités de mouvement dans le labyrinthe créé par les précipités,  
- il faut, pour comparer deux paysages de déformation, prendre grandement en compte 
la durée de l’essai qui a permis à un paysage de dislocation donné de se construire. 
 
De plus, concernant les joints de grains, on retient les idées suivantes :  
- les mécanismes en bord de joint sont encore plus variés qu’à l’intérieur du grain, 
- les dislocations qui naissent au voisinage du joint ne sont pas toujours associées au 
facteur de Schmid maximum correspondant à la contrainte extérieure appliquée, 
- à l’exception de quelques micro-macles, on observe peu de superdislocations et peu 
d’empilements de dislocations qui multiplieraient la contrainte appliquée, 
- le micro-mécanisme le plus fréquent est réalisé à partir de dislocations parfaites. Elles 
contournent parfois les précipités en laissant des boucles d’Orowan. Celles-ci sont 
ensuite effacées par la dislocation suivante qui cisaille le précipité, et le plus souvent 
elles cisaillent directement les précipités tertiaires en laissant une APB dans ces 
précipités. Ce mécanisme est certainement généré par les contraintes de compatibilité 

















































Figure V.30. : Résumé des micro-mécanismes observés après fluage dans les différents grains analysés. 
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Après avoir rappelé la méthodologie de notre travail, nous analysons la microstructure de 
précipitation et son évolution au cours du vieillissement. Nous passons ensuite à l’étude 
détaillée des micro-mécanismes de déformation observés. Nous terminons par une réflexion 


























Le schéma ci-dessous présente les différentes facettes de notre travail : les traitements 
thermiques et de vieillissement influencent la microstructure de précipitation et donc le 
comportement en fluage via les micro-mécanismes de déformation. Les grandes flèches 
symbolisent les va-et-vient nécessaires pour optimiser l’alliage. Les points qui vont être 
























Les variables sont celles de la plasticité (ε, dε/dt, σ, t, T) mais dans cette étude, la température 
de sollicitation est constante (700°C). Comme du point de vue industriel la déformation 
tolérée est très faible (ε < 0,5 %), nous avons, dans ce travail, limité la déformation à 0,2 % ce 
qui présente en plus l’avantage d’obtenir des plages peu écrouies pour les observations MET.  
 
Les Tableaux VI.1. résument les principales données qualitatives obtenues pour les deux 
niveaux de contrainte. Pour chaque traitement thermique et de vieillissement, nous avons 
reporté les durées de fluage pour atteindre 0,2 % de déformation, les temps équivalents 
correspondants, les diamètres moyens <D> des précipités tertiaires des microstructures 
initiales, les largeurs moyennes de couloirs <l> après fluage, et les micro-mécanismes 
observés. La définition du temps équivalent est détaillée dans la suite. Les traitements sont 
classés par ordre décroissant des durées de fluage pour atteindre 0,2 % de déformation. 
Ces tableaux regroupent donc à la fois des données microscopiques concernant la 
microstructure et les micro-mécanismes et des données macroscopiques. Nous nous 
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VI.2. Analyse de la microstructure de précipitation 
 
Le chapitre III a permis de montrer que les traitements thermiques de revenu et les 
vieillissements appliqués dans cette étude agissent uniquement sur les précipités tertiaires qui 
voient leur taille, la distance qui les sépare (cf Tableau VI.1.), leur fraction volumique et leur 
chimie modifiées. Nous nous proposons ici d’analyser ces évolutions.  
 
VI.2.1. Evolution des paramètres microstructuraux caractérisant les précipités 
tertiaires 
 
Nous avons montré que les précipités tertiaires suivent une croissance de type LSW donc 
contrôlée par la diffusion, le vieillissement étant plus lent à plus faible température.  
Il apparaît surprenant ici que, mis à part dans le survieilli, le vieillissement n’ait pas 
d’influence sur les précipités secondaires alors que d’après la théorie du mûrissement 
d’Ostwald, les gros précipités devraient grossir aux dépens des petits. Ce résultat est pourtant 
identique à celui obtenu par Stevens et Flewitt (1979) dans le superalliage bimodal IN-738. 
Dans ce type de superalliages, les petits précipités sont en fait influencés par les champs de 
diffusion associés aux petits précipités voisins plutôt qu’à ceux des gros et ils obéissent ainsi à 
une cinétique de croissance comme un système de particules indépendantes. Ceci explique 
qu’il n’y ait pas d’évolution de taille des précipités secondaires. Par contre, dans l’échantillon 
survieilli, les tertiaires ayant été tous dissous, il semble logique d’observer un accroissement 
de cette taille. 
 
Nous vérifions ici que les valeurs des tailles D, des largeurs de couloirs l et des fractions 
volumiques fv obtenues dans les cas optimisé et standard par exemple sont cohérentes. Les 
rapports de ces paramètres pour ces traitements thermiques sont les suivants : 
 
Dst = 1,29Dopt 
fvopt = 1,19fvst 
lst = 1,57lopt 
 
A partir de la relation (I.7.) donnant l’expression de la distance interparticulaire Lp en fonction 
du diamètre et de la fraction volumique des précipités, et du schéma de la figure VI.1., on 












Figure VI.1. : Schéma présentant la position de la distance interparticulaire Lp et de la largeur du couloir l entre 
deux précipités de diamètre D. 
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Le calcul par cette relation du rapport lst/lop donne une valeur de 1,4, voisin de 1,57 trouvé 
expérimentalement. Nos valeurs sont donc bien cohérentes entre elles. 
 
 
VI.2.2. Evolution chimique des précipités 
 
Les mesures effectuées par EDXS ont mis en évidence l’évolution de la composition 
chimique des précipités au cours du vieillissement ainsi que l’existence d’une interface 
chimique présentant une certaine largeur. 
Il est bien connu, depuis les travaux de Blavette et Bostel (1984) par sonde atomique sur le 
CMSX2, que dans les superalliages monocristallins présentant des précipités cuboïdaux (c’est 
à dire peu vieillis), l’interface chimique est abrupte à savoir que les changements de 
composition d’une phase à l’autre se produisent sur « une couche atomique », comme illustré 




Figure VI.2. : Profil de la concentration en Co à travers des deux phases du superalliage CMSX4, obtenu par 
sonde atomique (Wonderka et Glatzel 1995). 
 
Mais, l’analyse des interfaces chimiques du superalliage monocristallin MC2 par la même 
technique d’EDXS que celle utilisée ici, pour un état standard (précipités cubiques) et deux 
états flués 20 heures et 120 heures à 1050°C sous 150 MPa (microstructure en radeaux) a mis 
en évidence une interface abrupte dans le standard suivie d’un élargissement de cette interface 
chimique au cours du fluage (figure VI.3.) (Calderon et al. à paraître). Ce phénomène est 
donc dépendant de la durée de maintien en fluage.  
Figure VI.3. : Profil de l’élément Cr à l’interface γ / γ’ pour trois états du superalliage MC2 : standard, flué 






















20h 18,1 nm 
120h 32,5nm 
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Ces différentes études nous laissent donc penser que l’interface chimique élargie observée 
dans le NR3 provient d’un flux chimique d’éléments produits au cours du fluage de longue 
durée. 
Plusieurs raisons peuvent être à l’origine de ce phénomène : 
- la diffusion puisque le matériau est laissé sous température pendant des durées de plus 
de 1000 heures, 
- la contrainte qui peut favoriser ces flux. 
Pour le confirmer, il faudrait observer les interfaces chimiques des échantillons témoins 
(optimisé, standard et survieilli) c’est à dire ni vieillis ni déformés, et comparer les interfaces 
de ces échantillons entre eux puis avec les échantillons flués. Le travail présenté ici constitue 
le début de cette analyse et montre l’intérêt qu’il y aurait à le poursuivre. 
 
En plus de leur élargissement, l’analyse des profils semble montrer que les interfaces 
chimiques entre phases γ et γ’ ont souvent une partie située à l’intérieur des précipités. On 
peut donc relier ce phénomène à une diminution de l’ordre L12 des précipités qui a déjà été 
mis en évidence par Duval et al. (1994) et Blavette et al. (1985) en étudiant par sonde 
atomique le paramètre d’ordre à longue distance. La taille de ces précipités est ainsi réduite du 
point de vue de leur structure ordonnée et ils sont alors vus par les dislocations avec une taille 
inférieure à celle que nous observons par MET. Ce phénomène, se produisant pour de longs 
vieillissements ou de longues durées de fluage, a pour effet de diminuer l’énergie d’APB des 
précipités, ce qui influence fortement les micro-mécanismes de cisaillement. 
Pour vérifier la présence de ce changement d’ordre, cette étude sera poursuivie et complétée 
par des observations, en microscopie électronique haute résolution, des domaines d’ordre à 
l’intérieur des précipités. 
 
Finalement, cette étude a mis en évidence la différence des compositions chimiques des deux 
populations de précipités, due au fait qu’elles ne sont pas apparues au même moment du 
traitement thermique. Ceci conduit donc à une différence de leur énergie d’APB expliquant 
que les dislocations les verront différemment pour les conditions de fluage (Diologent et 
Caron à paraître). 
 
 
VI.2.3. Simulation de l’évolution de la microstructure de précipitation 
 
Pour mieux comprendre l’apparition et le vieillissement de la microstructure bimodale puis 
déterminer son état pour des conditions de vieillissement données, des simulations par la 
méthode du champ de phase (voir chapitre I) ont été entamées par Alphonse Finel du LEM 
(Laboratoire d’Etudes des Microstructures) à l’ONERA Châtillon. 
 
Cette technique se base sur une échelle d’énergie et une échelle d’espace auxquelles est 
intégrée une vraie échelle des temps (t = 0 : nucléation, croissance et t = ∞ : mûrissement 
d’Ostwald). 
Les paramètres de la simulation sont les suivants : 
- la force motrice de précipitation, 
- l’énergie d’interface, 
- les constantes élastiques qui sont celles du nickel pur : C44 ≈ 100 MPa, C12 ≈ 140 MPa 
et C11 ≈ 230 MPa, 
- le coefficient de la loi de Végard pris à 5.10-2 pour l’aluminium dans le nickel, 
- le coefficient de diffusion. 
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Nous présentons ici les premières images obtenues à deux dimensions pour une énergie 
d’interface de 130 mJ.m-2 (figure VI.4.). Les données de la littérature étant très variées, cette 
énergie devra être calculée. 
Ces premières simulations montrent que :  
- un maintien sous température constante (ici 1273 K pendant 220s) fait apparaître une 
précipitation monomodale (figure VI.4.a.) avec des précipités allongés suivant une 
direction, 
- une trempe (à 100 K/min jusqu’à 975 K) fait précipiter légèrement une seconde 
population de précipités (figure VI.4.b.),  
- un revenu (à 975 K) de la microstructure précédente (figure VI.4.b., t = 0) entraîne 
l’établissement de la seconde population de précipités et une coalescence lente 















Figure VI.4. : Images de la microstructure réalisées par simulation par la méthode du champ de phase d’après 
Alphonse Finel : (a) précipitation monomodale obtenue après traitement à 1273 K pendant 220s, (b) 
précipitation bimodale légère après trempe jusqu’à 975 K (t=0s) et (c, d et e) évolution de la précipitation 
bimodale à bout de 1h15, 2h30 et 3h30 respectivement. 
 
Cette étude est en cours. L’énergie d’interface dans Ni-Al sera déterminée par des calculs ab 
initio. Les simulations seront alors reprises avec cette nouvelle valeur. Elles auront pour 
objectif de reproduire la microstructure obtenue après le traitement thermique optimisé, en 
tenant compte de nos mesures expérimentales. Cette microstructure sera ensuite vieillie et les 
simulations permettront alors de déterminer son état pour un vieillissement dans les 
conditions extrêmes (700°C/20000h), difficile à obtenir expérimentalement. De telles 
simulations permettront aussi de définir l’influence des divers paramètres indépendamment 
les uns des autres. 
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VI.3. Micro-mécanismes de déformation 
 
VI.3.1. Commentaires sur les micro-mécanismes observés 
 
Le schéma de la figure V.30. fait la synthèse des différents micro-mécanismes observés pour 
de faibles déformations en fluage dans ce superalliage et les Tableaux VI.1. précisent ceux qui 
sont observés après les différents traitements thermiques. Le fait que ces observations aient 
été réalisées dans des polycristaux rend l’analyse plus difficile puisqu’on peut penser que les 
micro-mécanismes dépendent de l’orientation du grain par rapport à l’axe de traction. On peut 
quand même dégager les tendances générales suivantes : 
- les micro-mécanismes observés sont très variés et mettent en jeu tous les types de 
dislocations possibles (superdislocations, dislocations parfaites et partielles), 
- ils se déclenchent suivant les conditions locales rencontrées. Elles dépendent de la 
contrainte locale, de la microstructure de précipitation, de l’orientation du grain, de la 
position dans le grain et du taux de déformation, 
- pour les micro-mécanismes de contournement d’Orowan (Or) et de mouvement 
décorrelé (MD), la flexibilité des dislocations est le critère déterminant, 
- il existe des effets de filtrage qui limitent ou provoquent l’apparition de certains 
mécanismes, par exemple : 
o pour que le micro-mécanisme de cisaillement par superdislocation (SD) se 
produise, il faut que les deux dislocations parfaites aient atteint la même 
région, 
o pour que le micro-mécanisme de Condat et Décamps (CD) se produise, les 
deux partielles formant la dislocation parfaite doivent être présentes, 
o le mécanisme MD se produit si une seule partielle atteint le lieu : c’est la 
situation « la plus filtrée ». Il rend incontournable le nouveau mécanisme de 
cisaillement (NM) pour poursuivre la déformation. 
- les mécanismes Or et MD sont deux contournements vrais d’Orowan et APB et SD 
sont deux cisaillements purs. Les mécanismes CD et NM très présents combinent à la 
fois cisaillement et contournement.  
 
Plus en détail, on observe que : 
- au centre des grains d’un échantillon optimisé flué sous 650 MPa, le mécanisme NM 
est dominant tandis que CD contrôle la déformation dans le cas du traitement 
thermique standard, 
- au voisinage des joints de grains des échantillons les moins vieillis, on observe 
souvent un déplacement individuel de dislocations parfaites. Elles doivent cisailler les 
précipités en traînant une APB,  
- plus l’échantillon est vieilli, plus le contournement d’Orowan est le mécanisme 
dominant (par exemple dans le survieilli), 
- sous faible contrainte, des dislocations parfaites sont plus présentes au cœur des 
grains. 
 
Le mécanisme MD pourrait conduire à un mécanisme de contournement d’Orowan par une 
dislocation partielle qui cisaillerait la matrice et pas les précipités, comme observé par Saint-
Antonin (1991), mais ceci n’a pas été vu ici. 
 
Les mécanismes APB, Or, SD et CD ont été observés et analysés en détail dans la littérature. 
Le MD a déjà été observé par Saint-Antonin (1991) et Benyoucef (1994) et le NM est 
nouveau. Ce qui est nouveau également, c’est : 
- qu’on les voit tous dans le même échantillon, 
- qu’on les positionne dans le grain,  
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- qu’on observe leur enchaînement en fonction du taux de déformation. 
 
On peut penser que la contrainte locale est plus élevée au voisinage des joints de grains qu’au 
centre des grains à cause de l’existence de contraintes associées à la compatibilité de la 
déformation entre grains voisins. Pour comprendre cette contribution, nous allons évaluer, 




VI.3.2. Evaluation des niveaux de contrainte 
 
Les calculs pour le durcissement structural par des précipités ordonnés, proposés dans la 
littérature et repris par plusieurs auteurs (voir chapitre I.4.1.c.) et en particulier par Saint-
Antonin (1991), ne sont pas applicables ici pour les raisons suivantes : 
- ils ne traitent que le cisaillement par des paires de dislocations ce qui n’est pas 
fréquent ici,  
- ils distinguent les deux situations de paires faiblement et fortement couplées décrivant 
parfaitement certaines observations expérimentales comme par exemple celles de 
Reppich et al. (1982b), mais pas les nôtres, 
- les courbes ∆τ = f(D) tracées pour des particules identiques et de fraction volumique 
constante ne peuvent pas être utilisées pour décrire une répartition bimodale. 
 
Il est quand même possible d’évaluer quelques-unes de ces contraintes à partir des travaux de 
Hüther et Reppich (1978), en ne considérant dans ce travail que les relations donnant la 
contrainte de franchissement des précipités isolés, sans introduire la relation entre la taille des 
précipités et la fraction volumique qui n’est pas valable ici. 
Nous allons donc évaluer les contraintes caractéristiques de certains de ces micro-
mécanismes, dans le cadre de l’approximation de la tension de ligne, en utilisant les calculs de 
ces auteurs dans une situation moyenne : précipités de diamètre D laissant un couloir de 
largeur l abordé par une dislocation de tension de ligne moyenne T et de vecteur de Burgers b.  
 
Micro-mécanismes Contrainte 
1- Cisaillement par une dislocation 










γ=τ  (pour propager le cisaillement) 
2- Contournement d’Orowan (Or) 
lb
T2
Or =τ  



















4 – Cisaillement par le mécanisme de 
Condat et Décamps (CD) 
6 – Cisaillement par le nouveau 
mécanisme (NM) 
 
τCD = τΝΜ =  γSSF/b + τf + τi 
 






T2 γ+=τ  
 
Tableau VI.2. : Résumé des relations permettant le calcul des niveaux de contrainte de chaque micro-
mécanisme. 
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Ces calculs sont détaillés dans l’annexe. Nous résumons dans le Tableau VI.2. les relations 
correspondantes. 
 
Concernant le mécanisme MD, nous avons seulement porté la contrainte τMD correspondant à 
la contrainte nécessaire pour que la dislocation partielle de tête se propage, en gardant en 
mémoire que la condition τa > τMD (τa est la contrainte appliquée) est nécessaire mais pas 
suffisante pour initier la décorrelation. 
La figure VI.5. compare, pour différentes tailles de précipités, la contrainte τ’1 pour initier le 
cisaillement du précipité par une dislocation parfaite (dans ce cas, c’est le précipité qui 
impose la courbure à la dislocation) à la contrainte τ1 pour propager ce cisaillement dans le 
précipité, pour une largeur de couloirs de 35 nm. On constate que, compte tenu de la taille des 
précipités tertiaires, la contrainte pour propager la dislocation est toujours supérieure à celle 
qui initie le cisaillement des précipités. La raison physique est la suivante : lorsque les 
précipités sont petits, ils imposent une forte courbure à la dislocation et dans ce cas, la tension 
de ligne assiste beaucoup la contrainte appliquée. Lorsque les précipités grossissent, ceci est 
de moins en moins vrai et les deux contraintes se rapprochent, comme on peut le voir sur le 
graphique. La valeur négative de la contrainte '1τ  signifie que la tension de ligne est suffisante 


























Figure VI.5. : Variation des contraintes τ'1  initiant le mécanisme APB et τ1  nécessaire pour propager une 
dislocation en fonction de la dimension des précipités, pour une largeur de couloir l = 35 nm. 
 
Ces relations nous permettront, dans ce qui suit, de comparer les niveaux de contrainte et 
donc les micro-mécanismes possibles dans les différents échantillons. 
 
 
VI.3.3. Comparaison avec les observations expérimentales. Influence du traitement 
thermique 
 
Nous nous intéressons dans cette partie uniquement aux cas des trois traitements thermiques 
optimisé, standard et survieilli. Nous analyserons l’influence du vieillissement dans le 
paragraphe suivant. 
 
Pour comprendre et expliquer les observations expérimentales, nous avons tracé la variation 
des niveaux de contrainte en fonction des paramètres D et l, pour des valeurs encadrant les 
valeurs moyennes obtenues expérimentalement. 
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La figure VI.6. présente les variations de la contrainte τ des mécanismes APB, Or, SD et MD 
en fonction du diamètre D des précipités (on balaye tout le spectre des diamètres). Nous 
considérons ici les largeurs moyennes de couloirs l de chaque traitement thermique : 33 nm 
pour l’optimisé, 52 nm pour le standard et 140 nm pour le survieilli. On ne sait pas calculer 


















































































Figure VI.6. : Variation τ = f(D) pour les traitements thermiques (a) optimisé (l = 33 nm), (b) standard  (l = 52 
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Les contraintes correspondant aux différents micro-mécanismes ont été calculées à partir des 
relations présentées dans le Tableau VI.2., en utilisant les valeurs suivantes pour les 
paramètres fixes définis dans l’annexe : 
 




Tableau VI.3. : Valeurs des vecteurs de Burgers et tensions de ligne isotropes moyennes pour les trois types de 
dislocations. 
 
Les tensions de ligne isotropes pour les dislocations correspondent aux tensions de ligne 
moyennes données par la relation (I.4.). 
 
Bien sûr, ces courbes ne donnent que les ordres de grandeur des niveaux de contrainte. Elles 
permettent de discuter les observations expérimentales en tenant compte des niveaux de 
contrainte appliqués lors du fluage à nos échantillons qui correspondent aux niveaux de 
contrainte de cisaillement au centre des grains dans les systèmes de glissement les plus 
sollicités : 
 
Faible contrainte : σa = 500 MPa, soit τa < 250 MPa 
 
Forte contrainte : σa = 650 MPa, soit τa < 325 MPa 
 
L’examen de ces courbes permet l’analyse suivante : 
 
- Dans l’optimisé (figure VI.6.a.), on observe tout d’abord que le contournement des 
précipités tertiaires par une dislocation parfaite ou partielle est impossible, quel que 
soit le niveau de contrainte. Celui que l’on observe en bord de joint pour des précipités 
de taille moyenne de l’ordre de 30 nm est certainement dû à la contribution de la 
contrainte de compatibilité entre grains voisins. La valeur de ce supplément, d’après 
cette figure, paraît compris entre 100 et 200 MPa. Dans ce cas, le cisaillement selon 
les mécanismes APB et SD pour les plus petites particules est possible et on l’observe 
effectivement mais rarement en bord de joint. On peut également être surpris du fait 
que τAPB soit inférieur à τSD. On pourrait penser que la deuxième dislocation parfaite 
de la paire faciliterait la propagation de la première. Sous faible contrainte, le 
cisaillement paraît donc difficile même pour les systèmes de glissement les plus 
sollicités. Sous forte contrainte, ce cisaillement par APB n’est possible que pour les 
systèmes les plus sollicités et les plus petites particules. C’est en effet ce qui est 
observé expérimentalement. Pour un facteur de Schmid moyen (0,2), le cisaillement 
est donc dépendant du supplément de contrainte apporté par la compatibilité des 
grains. 
 
- Dans le standard (figure VI.6.b), la situation est intermédiaire. Les couloirs entre 
précipités tertiaires sont plus larges que dans l’optimisé. Les niveaux de contrainte 
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nécessaires pour déclencher les mécanismes sont plus bas. Dans ce cas, τAPB ≈ τSD. 
Sous faible contrainte, les deux mécanismes de cisaillement ne semblent possibles que 
pour les plus petites particules. Sous forte contrainte, ils sont réalisables pour de plus 
grandes particules et pour les systèmes les plus sollicités. Ceci n’est pourtant observé 
qu’en bord de joint de grains, sûrement pour des systèmes dont le facteur de Schmid 
est favorable et avec l’aide de la contrainte de compatibilité. Le contournement par 
une dislocation parfaite est possible sous forte contrainte mais il reste assez rare au 
cœur du grain. On l’observe plutôt en bord de joint de grains (figure V.1.). Sous forte 
contrainte, seul le mécanisme MD est impossible sans l’aide de la contrainte de 
cohérence. Il est effectivement rarement observé.  
 
- Dans le survieilli (figure VI.6.c.), la contrainte d’Orowan est inférieure à τa, pour les 
deux niveaux de contrainte. Le contournement d’Orowan est alors toujours possible 
pour les systèmes de glissement les plus sollicités, ce qui correspond bien aux 
observations expérimentales. Le contournement par une dislocation partielle 
(mécanisme MD) semble également toujours possible surtout à forte contrainte, ce qui 
n’est pas prouvé expérimentalement. Pour que ce mécanisme existe, il faut que APB et 
Or ne se produisent pas et que seule la première partielle se propage, ce qui ne se 
produit pratiquement jamais. Finalement, le cisaillement des précipités secondaires est 
beaucoup plus difficile (τAPB ≈ 500 MPa) et en effet, on l’observe peu. 
 
On obtient des informations analogues à partir des courbes de la figure VI.7., tracées pour les 
valeurs moyennes de diamètre de précipités correspondant aux trois traitements thermiques et 
pour différentes valeurs de largeur de couloir déduites des histogrammes expérimentaux. 
Avec ces courbes, on peut effectuer un balayage en largeur de couloir et constater par 
exemple qu’à forte contrainte pour les états optimisé et standard, tous les micro-mécanismes 
deviennent possibles dans les régions où l est supérieur à 50 nm. 
 
 
VI.3.4. Influence du vieillissement  
 
Nous avons vu que le vieillissement s’accompagne d’une évolution de D et l. Mais la 
composition chimique des précipités tertiaires varie également et donc γAPB. Nous étudions 
successivement l’influence de ces divers paramètres. 
 
Variation de D et l  
 
Les deux réseaux de courbes tracés ci-dessus renseignent sur l’influence de ces deux 
paramètres. Comme les évolutions de D sont plus faciles à atteindre expérimentalement, le 
réseau de la figure VI.7. est plus commode à utiliser.  
 
Analysons le cas de deux exemples : 
 
1. Lors du fluage du superalliage NR3 vieilli sous contrainte 750°C/1036h/300MPa, le 
paysage de déformation de la figure V.26.c. montre la présence de contournement 
d’Orowan et de quelques cisaillements selon le mécanisme CD principalement. 
L’étude quantitative de la microstructure de précipitation montre que les précipités 
tertiaires ont grossi et atteignent une taille moyenne de 57 nm. Les courbes τ = f(l) de 
la figure VI.8. ont été tracées pour cette taille moyenne. Elles montrent que le 
contournement est possible pour les couloirs les plus larges, ce qui est tout à fait 



















































































Figure VI.7. : Variation τ = f(l) pour : (a) optimisé (D = 27 nm), (b) standard  (D = 35 nm) et (c) survieilli (D = 
400 nm). 
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cohérent puisque les largeurs de couloir de matrice augmentent au cours du 






























Figure VI.8. : Variation τ = f(l) pour <D> = 57 nm correspondant au vieillissement 750°C/1036h/300MPa. 
 
 
1. Lors du vieillissement 700°C/1000h, la taille moyenne des précipités est de 27 nm 
tandis que celle des couloirs passe à 40 nm. Les niveaux de contrainte observés sur la 
figure VI.9. doivent être comparés à ceux calculés pour le NR3 traité standard (figure 
VI.7.b.) puisque les paysages se ressemblent. La similitude des deux graphes est bien 




























Figure VI.9. : Variation τ = f(l) pour <D> = 27 nm correspondant au vieillissement 700°C/1000h.





















































































Figure VI.10. : Comparaison des variations τ = f(D) pour l = 33 nm pour trois valeurs de γAPB : 70 mJ.m-2 (a), 
180 mJ.m-2 (b) et 250 mJ.m-2 (c). 
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Variation de γAPB  -  Fluage sous faible contrainte 
 
Nous cherchons à comprendre le phénomène étonnant du cisaillement des précipités sous 
faible contrainte. Pour cela, nous calculons les contraintes pour différentes valeurs de γAPB. 
 
La valeur de 180 mJ.m-2 pour γAPB utilisée dans les calculs ci-dessus est une valeur moyenne 
parmi celles proposées dans la littérature pour ce genre de superalliage (cf Tableau I.3.). 
Comme nous l’avons vu précédemment, les mesures de la composition chimique des 
précipités tertiaires au cours du vieillissement suggèrent que la composition et par conséquent 
l’ordre et donc γAPB évoluent au cours de ce dernier. Nous avons donc, sur la figure VI.10., 
tracé la variation τ = f(D) dans le cas optimisé pour deux autres valeurs de γAPB qui encadrent 
la valeur précédente : 70 et 250 mJ.m-2. 
 
On constate que : 
- ce paramètre a pour effet de modifier uniquement les contraintes associées aux deux 
cisaillements, 
- ces niveaux de contrainte augmentent lorsque γAPB augmente, 
- pour 70 mJ.m-2, le mécanisme APB est possible sous l’action de la seule contrainte 
appliquée donc même au centre des grains sous 500 MPa. 
 
Cette dernière remarque permet de comprendre la présence systématique, pour 0,2 % de 
déformation plastique, de dislocations parfaites au centre des grains sous 500 MPa alors 
qu’elles n’y sont rencontrées que très rarement pour 650 MPa. En effet, sous faible contrainte, 
la durée de l’essai pour atteindre ce taux de déformation plastique est 10 à 100 fois supérieure 
à celle correspondant à 650 MPa. Pendant cette durée, la composition des précipités tertiaires 
évolue et la valeur de γAPB baisse, ce qui rend ces précipités moins résistants aux dislocations. 
 
Ceci confirme l’idée que l’état d’ordre des précipités tertiaires influence les mécanismes 
observés et que cet état varie avec la durée du vieillissement. 
 
  
VI.3.5. « Filtrage » des dislocations 
 
L’étonnante variété de micro-mécanismes de déformation observée est typique de la situation 
suivante : la contrainte est constante et inférieure à la limite d’élasticité, la vitesse de 
déformation est souvent très faible et les dislocations explorent toutes les possibilités de 
mouvement en fonction de la microstructure qu’elles rencontrent localement et des niveaux de 
contrainte effectifs.  
 
On s’intéresse ici au tri des dislocations par la microstructure de précipitation. Comme on l’a 
vu précédemment, les dislocations doivent se propager dans le labyrinthe créé par les 
précipités. En particulier, pour pouvoir franchir les couloirs les plus étroits, les dislocations 
partielles peuvent se décorreler et cisailler les précipités par le nouveau mécanisme.  
 
Plusieurs évidences de phénomène de filtrage ont été observées et présentées précédemment 
en VI.3.1. La figure VI.11. présente une image qui illustre bien cet effet. Dans la région A, la 
déformation s’est produite par le mécanisme de Condat et Décamps laissant une faute 
uniquement dans les précipités et créé, comme nous l’avons vu, par une dislocation parfaite. 
A partir de la zone notée I, la matrice est également fautée (région B) ce qui est 
caractéristique du nouveau mécanisme dû à une dislocation partielle qui s’est immobilisée ici 
en J. On peut penser que dans la région I, l’existence de couloirs étroits a rendu nécessaire le 
phénomène de décorrelation, à l’origine du nouveau mécanisme. 






Figure VI.11. : Image MET en champ clair d’une faute. 
Une telle situation indique où se trouvent les couloirs les plus étroits et met clairement en 
évidence l’importance de la distance entre précipités. Elle conditionne la propagation des 
dislocations en jouant le rôle de filtre. 
 
VI.4. Réflexion sur le passage micro/macro 
 
Comme nous nous sommes uniquement intéressés au tout début de la déformation en fluage, 
l’aspect macroscopique est essentiellement décrit par la durée pour atteindre 0,2 % de 
déformation plastique t0,2% pour les deux niveaux de contrainte. Au niveau microscopique, 
nous avons analysé l’évolution des microstructures de précipitation lors du vieillissement puis 
celle des micro-mécanismes de déformation qui en résulte. 
 
Nous discuterons séparément des deux niveaux de contrainte. Dans chaque cas, nous nous 
intéresserons à l’influence de l’évolution des paramètres microstructuraux sur le 
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VI.4.1. Forte contrainte 
  
Influence des paramètres microstructuraux sur le comportement en fluage 
 
Sous forte contrainte, la microstructure la moins vieillie (optimisée) présente les tailles de 
précipités tertiaires et les couloirs les plus petits. Ceci favorise fortement le phénomène de 
mouvement décorrelé de deux partielles de Shockley qui initie le nouveau mécanisme de 
cisaillement qui devient ainsi majoritaire au centre des grains. Ce mécanisme impliquant au 
départ une dislocation partielle donl le vecteur de Burgers est le plus court et se produisant 
pour les vitesses de déformation les plus faibles, est probablement celui qui déforme le moins, 
expliquant ainsi la meilleure tenue en fluage. 
Au cours du vieillissement, les couloirs s’élargissent et laissent apparaître alors en plus grand 
nombre le mécanisme de Condat et Décamps (standard par exemple) initié par une dislocation 
parfaite. Celui-ci produit une plus grande déformation que le précédent ce qui conduit à une 
vitesse de fluage plus rapide. 
Les autres échantillons font apparaître en fluage des dislocations parfaites dans tout le grain. 
Elles accélèrent la déformation par contournement des précipités jusqu’à l’état survieilli, où 
les couloirs sont les plus larges. Les paysages de déformation présentent alors uniquement des 
dislocations parfaites. 
 
On peut donc considérer les différents mécanismes de déformation comme des marqueurs du 
vieillissement. En effet, la présence, dans les paysages de déformation, du nouveau 
mécanisme implique l’existence de couloirs étroits et donc d’une microstructure peu vieillie. 
Ensuite, l’apparition du mécanisme de Condat et Décamps puis du contournement rend 
compte du vieillissement progressif de la microstructure. 
 
Cette analyse met en évidence le rôle essentiel des précipités tertiaires. Ils contrôlent, par 
l’intermédiaire des largeurs de couloir qu’ils génèrent, le comportement macroscopique du 
matériau sous forte contrainte. Plus ils sont petits et serrés et meilleure est la tenue en fluage. 
 
Réflexion sur l’équivalence des microstructures 
 
Rappelons ici que l’équivalence temps/température consiste à obtenir, avec des durées et des 
températures différentes, une microstructure et un comportement macroscopique voisins. 
Cette partie a pour objectif de discuter de l’équivalence temps/température proposée par 
l’ONERA et présentée dans le chapitre II.2.4. Son intérêt est de retrouver, par un 
vieillissement accéléré à plus haute température, la microstructure que l’on obtiendrait dans 
les conditions réelles extrêmes à savoir 700°C pendant 20000 heures sous 300 MPa.  
 
Pour vérifier cette équivalence, nous prenons en compte les paramètres suivants : 
- la microstructure et plus particulièrement la taille des précipités tertiaires, la distance 
qui les sépare et leur fraction volumique, 
- les comportements macroscopiques en fluage c’est à dire les durées pour atteindre 0,2 
% de déformation, 
- les micro-mécanismes de déformation et leur quantité, sachant qu’ils sont très variés, 
qu’ils dépendent de l’orientation des grains et de la contrainte appliquée.  
 
Nous commençons donc ici l’analyse sous forte contrainte. Le Tableau VI.1.a. rassemble les 
résultats des mesures correspondantes. Nous avons calculé pour chaque traitement thermique 
le temps équivalent téq, introduit par Shercliff et Ashby (1990), qui tient compte de la durée 
et de la température de revenu. Il est défini par :  









exptt éq  
 
avec t, la durée du revenu en heures, 
        Q, l’énergie de diffusion en J.mol-1. Nous avons pris 270 kJ.mol-1, 
        R, la constante des gaz parfaits qui vaut 8,314 J.K-1.mol-1, 
        T, la température en Kelvin. 
 
Ce paramètre est directement lié à une longueur moyenne de diffusion pendant la durée t à la 
température T du traitement thermique. On comprend qu’il décrive l’influence du traitement 
thermique sur la microstructure de précipitation. 
Le paramètre de Larson-Miller P défini au chapitre I.1.3.b. fait intervenir les mêmes 
paramètres t et T mais concerne le fluage. D’après Larson et Miller (1952), il s’écrit Q’/2,3R 
c’est à dire qu’il correspond à l’énergie d’activation du processus qui contrôle le mouvement 
des dislocations. Le fait que ce paramètre soit unique implique que la microstructure évolue 
peu.  
A priori, ces deux paramètres n’ont rien à voir l’un avec l’autre. Si on est amené à les 
juxtaposer ici, c’est que les essais de fluage à faible contrainte (longue durée = 1300h à 
700°C) sont aussi de vrais traitements thermiques. Ceci nous a conduit à utiliser le concept de 
temps équivalent pour décrire les comportements en fluage.  
 
Les résultats du Tableau VI.1.a. conduisent aux réflexions suivantes : 
- la comparaison des valeurs de t0,2%, téq et <D> pour les traitements optimisés vieillis 
700°C/5000h et 750°C/277h indique que l’équivalence proposée par l’ONERA n’est 
pas vérifiée, 
- il apparaît une nouvelle équivalence concernant les vieillissements 700°C/5000h et 
750°C/1036h. Dans ce cas, tous les paramètres sont en accord, 
- ce tableau montre une grande cohérence. En effet, en rangeant les traitements 
thermiques par t0,2% décroissant, on observe que tous les paramètres se classent de 
façon homogène : tèq, <D> et <l> se rangent par ordre croissant et au niveau des 
micro-mécanismes, on observe une progression du nouveau mécanisme de 
cisaillement vers le contournement par des dislocations parfaites. 
 
Pour quantifier cette cohérence, nous avons tracé sur la figure VI.12. la variation de t0,2% en 




















Figure VI.12. : Variation de t0,2% = f(ln tèq) pour 650 MPa. 
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Les points semblent suivre une variation à peu près linéaire. L’existence d’une telle courbe 
permet donc de prévoir la valeur de t0,2% pour un traitement thermique donné. Ainsi, pour le 
vieillissement maximal 700°C/20000h, on montre que sous 650 MPa, il devrait se déformer 
de 0,2 % au bout d’un temps de l’ordre de 5 heures, donc avoir à ce moment-là une 
microstructure proche de celle du survieilli. 
 
 
VI.4.2. Faible contrainte 
 
La compréhension des comportements en fluage est plus difficile que sous forte contrainte. En 
effet, comme on le voit sur le Tableau VI.1.b., où les traitements thermiques sont classés par 
t0,2% décroissant, les autres paramètres ne se rangent pas de façon homogène. D’ailleurs, la 
variation de t0,2% en fonction de ln(téq) n’est plus une droite. On pourrait penser qu’à ce 
niveau-là, les temps de fluage étant plus longs et les courbes regroupées (figure IV.10.), le 
glissement intergranulaire a peut être une influence. Cependant, puisque l’échantillon 
survieilli est toujours celui qui se déforme le plus vite, les mécanismes intragranulaires 
paraissent dominer. Dans ce cas, les durées de fluage pour atteindre 0,2 % de déformation 
sont 10 à 100 fois supérieures à celles obtenues sous forte contrainte donc, ces comportements 
pourraient être expliqués par l’évolution de la chimie. Ainsi, en plus des évolutions 
microstructurales, la qualité de l’ordre associé aux précipités a une influence non négligeable 
sur les probabilités de cisaillement des précipités. 
 
L’équivalence trouvée sous forte contrainte n’est plus valable ici et les vieillissements 
700°C/5000h et 750°C/277h semblent présenter un comportement en fluage voisin. L’absence 





Sous forte contrainte, on peut expliquer le comportement en fluage à partir des paramètres 
microstructuraux liés aux précipités tertiaires. On peut également prévoir la valeur de t0,2% 
pour un traitement thermique donné.  
Sous faible contrainte, les comportements sont plus difficiles à expliquer car d’autres 
phénomènes, comme l’évolution de la qualité de l’ordre, interviennent. 
Concernant l’équivalence temps/température, les analyses précédentes utilisant l’étude 
conjointe des microstructures, des micro-mécanismes et des comportements en fluage, 
conduisent aux conclusions suivantes : 
- l’équivalence temps/température ne s’applique pas aux deux niveaux de contrainte. 
L’utilisation du paramètre de Larson-Miller implique que les micro-mécanismes 
soient les mêmes et que la microstructure de précipitation n’évolue pas dans le 
domaine de température et de contrainte étudié. Or, ici, la microstructure vieillit au 
cours du temps et le paramètre de Larson-Miller ne peut être utilisé, 
- il paraît donc difficile de prévoir, à partir d’un vieillissement accéléré, l’état d’une 
microstructure dans des conditions de vieillissement données, étant donné que de 
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Le principal objectif de cette thèse était de comprendre l’effet du vieillissement de la 
microstructure de précipitation du superalliage NR3 sur la tenue en fluage à 700°C. Pour cela, 
nous avons utilisé plusieurs techniques de microscopie électronique en transmission 
(observations post mortem, déformation in situ) et la spectroscopie EDX. Nous avons analysé 
les évolutions de la microstructure de précipitation et les micro-mécanismes de déformation 
contrôlant les premiers stades de fluage dans des conditions définies à partir des conditions 
d’emploi de l’alliage (ε ≈ 0,2 ou 0,4 %) à deux niveaux de contrainte.  
 
L’analyse quantitative des paramètres caractérisant la microstructure de précipitation a montré 
que le vieillissement affecte uniquement la population de précipités γ’ tertiaires : leur taille 
augmente en suivant une évolution contrôlée par la diffusion (de type LSW) et en entraînant 
une augmentation de la largeur des couloirs de matrice alors que leur fraction volumique 
diminue.  
 
Nous avons mis au point une méthode originale pour déterminer la fraction volumique et la 
largeur des couloirs de matrice dans le plan de glissement des dislocations. Elle est basée sur 
l’utilisation des coupes de précipités tertiaires laissées sur les défauts d’empilement au cours 
du fluage qui permettent de faire des mesures « à épaisseur nulle » avec plus de précision que 
celles réalisées en surface. 
 
Nous avons pu mesurer pour la première fois par EDXS, sur des lames minces de microscopie 
électronique, la composition chimique des précipités tertiaires. Nous avons constaté que cette 
composition est différente de celle des secondaires et qu’elle évolue au cours du 
vieillissement. Cette évolution s’accompagne certainement d’une évolution de l’ordre 
associée à une diminution de l’énergie d’APB. Ceci explique la baisse de leur résistance au 
cisaillement par les dislocations que l’on observe macroscopiquement et que les calculs 
confirment. 
 
L’analyse post mortem des paysages de déformation en fluage correspondant à 0,2 % de 
déformation plastique montre que les micro-mécanismes qui contrôlent la déformation sont 
exceptionnellement variés : toutes les formes de dislocations (superdislocations, dislocations 
parfaites et partielles) sont représentées. Nous avons pu identifier six micro-mécanismes de 
déformation qui sont autant de possibilités de déformation locale dans le labyrinthe créé par 
les précipités :  
- le cisaillement par dislocation parfaite qui est très fréquent au voisinage des joints de 
grains des échantillons peu vieillis et apparaît au centre des grains des autres échantillons, 
- le contournement d’Orowan qui se produit d’autant plus que le vieillissement se prolonge. 
Il explique la multiplication par 80 de la vitesse moyenne de déformation sous 650 MPa 
en fin de vieillissement, lorsque tous les précipités tertiaires ont disparu, 
- le cisaillement par superdislocations, assez rare, et situé dans les mêmes zones que le 
cisaillement par dislocation parfaite, 
- le mécanisme de Condat et Décamps essentiellement présent au centre des grains, 
- un nouveau mécanisme que nous avons identifié et que nous qualifions « d’ultime » 
puisqu’il est généré par la dislocation de tête issue du mouvement décorrelé de deux 
dislocations partielles dans des couloirs très étroits. Ce phénomène a été observé in situ. 
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Nous avons évalué les niveaux de contrainte caractéristiques des principaux micro-
mécanismes. Cette analyse a généré deux résultats importants : 
- au voisinage des joints de grains, la contrainte appliquée est certainement assistée par la 
contrainte interne due à la compatibilité de déformation entre grains voisins. Les calculs 
simples réalisés donnent quelques renseignements sur cette contrainte : elle est à courte 
portée (≈ µm) et son intensité est de l’ordre de 100 ou 200 MPa, 
- la résistance des précipités tertiaires diminue au cours des vieillissements prolongés sous 
faible contrainte par dégradation de l’ordre à longue distance, qui s’accompagne 
certainement d’une diminution d’un facteur 2 de l’énergie de paroi d’antiphase. 
 
Cette étude concerne finalement une situation de plasticité confinée dans des espaces 
nanométriques, par une double population de précipités eux-mêmes nanométriques. Les 
dislocations explorent sous contrainte constante toutes les possibilités de mouvement dans ces 
espaces réduits. Ces mouvements sollicitent la flexibilité des dislocations qui dépend entre 
autre de la longueur de leur vecteur de Burgers. Ils dépendent aussi de la résistance des 
précipités qui est directement liée à la qualité de l’ordre. Lorsque, au cours du vieillissement, 
le confinement de la plasticité devient moins important, de nouveaux mécanismes deviennent 




Pour la suite de ce travail, nous souhaitons aborder les points suivants : 
- concernant la chimie, compléter les analyses afin de clarifier, par l’observation des 
interfaces chimiques des échantillons témoins, l’origine de l’élargissement des 
interfaces. De plus, des analyses en microscopie haute résolution seront nécessaires 
pour vérifier l’état d’ordre à l’intérieur des précipités des échantillons vieillis et flués, 
- continuer l’analyse des paysages de déformation sous faible contrainte, 
- évaluer, par des calculs élastiques plus élaborés, les niveaux de contrainte des 
mécanismes de cisaillement CD et NM et réaliser des simulations à l’échelle atomique 
pour clarifier certains aspects de ces deux micro-mécanismes. De plus, les espaces 
confinés imposant des courbures aux dislocations, il faudra reprendre les calculs de 
tous les niveaux de contrainte hors du cadre de l’approximation de la tension de ligne, 
- déterminer les fractions volumiques de précipités tertiaires des échantillons vieillis par 
une autre méthode comme par exemple la diffusion de neutrons aux petits angles, 
- modéliser le mouvement des dislocations à travers la microstructure bimodale et 
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Annexe : Calculs des niveaux de contraintes 
 
 
Nous détaillons ici les calculs des niveaux de contraintes des six micro-mécanismes observés 
dans le NR3. 
 
 
Mécanisme 1 : cisaillement par une dislocation parfaite traînant une APB 
 
Les contraintes associées à ce mécanisme ont été étudiées en détail par Hüther et Reppich 
(1978). Ces auteurs s’intéressent tout d’abord au calcul de la contrainte critique τ’1 nécessaire 
pour initier le cisaillement par une dislocation parfaite laissant une APB après son passage. 
En appliquant le principe des travaux virtuels au petit déplacement d’un arc de dislocation 
provisoirement immobilisé contre un précipité sphérique (figure A.1.), ils montrent que cette 
contrainte est définie par la relation suivante : 
 






γ=τ                                                         (A.1.) 
 
où b est la norme du vecteur de Burgers, 
     T est la tension de ligne de la dislocation,  
     γAPB est l’énergie de paroi d’antiphase,  




Figure A.1. : Position d’une dislocation utilisée pour le calcul de l’énergie du mécanisme 1. 
 
Cette relation traduit l’idée que la tension de ligne assiste la contrainte appliquée lors du 
franchissement.  
 
Ils analysent ensuite en détail la forme que prend la dislocation sous contrainte à l’intérieur du 
précipité lorsqu’elle traîne ou pas une APB. Ils montrent que dès que la dislocation est dans le 
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précipité, ce n’est plus ce dernier qui impose la courbure. Le rayon de courbure de la 















et la contrainte appliquée nécessaire à la propagation de la dislocation devient : 
 
                                                             ( )Dlb
DAPB
1 +
γ=τ                                                       (A.2.) 
 
où l est l’espacement moyen entre les particules. 
 
La figure A.2. représente les différents types de courbure que peut prendre une dislocation 




Figure A.2. : Influence de la contrainte sur la courbure de la dislocation à l’intérieur d’un précipité avec (trait 
plein) ou sans (trait pointillé) APB. 
 
 
Mécanisme 2 : contournement d’Orowan par une dislocation parfaite 
 
Comme nous l’avons vu dans le chapitre I, la contrainte d’Orowan qui permet le 
contournement de précipités distants de l est donnée par la relation : 
 
                                                                 
lb
T2
2 =τ                                                            (A.3.) 
 
Puisqu’elle dépend de la tension de ligne de la dislocation, elle est fortement influencée par 
son caractère.  
Comme toutes les parties d’une boucle de dislocation attaquent les précipités, nous avons pris, 
pour évaluer le niveau de contrainte, la valeur moyenne de la tension de ligne définie par T = 
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µb2/2 (cf chapitre I). Par contre, si l’on s’intéresse à une situation particulière observée en 
MET, le caractère de la dislocation doit être pris en compte (Benyoucef 1994). 
 
Mécanisme 3 : cisaillement par une superdislocation 
 
Nous avons vu, dans le chapitre I, l’expression donnant la contrainte qui permet le 
cisaillement des précipités par une paire de dislocations fortement couplées, calculée par 
Hüther et Reppich (1978) : 
 

















⎛=τ                                  (A.4.) 
 
avec w un paramètre prenant en compte la répulsion des deux dislocations de la paire. Il vaut      
1 pour des dislocations parfaites, 
        G le module de cisaillement, 
        Lp la distance moyenne entre les centres de gravité des deux particules. 
 
Cette contrainte est calculée avec beaucoup de soin à partir de la figure A.3., en tenant compte 




Figure A.3. : Représentation du cisaillement par une superdislocation dans le cas d’une paire fortement couplée. 
 
 
Mécanismes 4 et 6 : mécanisme de Condat et Décamps (CD) et nouveau mécanisme 
(NM) 
 
Ces deux mécanismes, initiés par des dislocations différentes (parfaite pour le mécanisme de 
Condat et Décamps et partielle pour le nouveau), se ressemblent beaucoup puisque dans les 
deux cas : 
- une super-Shockley cisaille, 
- cette dislocation est retenue par une faute (SISF ou SESF), 
- il reste autour du précipité une partielle de Shockley. 
 
Il n’existe pas dans la littérature de calcul du niveau de contrainte correspondant à ces 
mécanismes. On peut penser que les contraintes τCD et τNM sont voisines. Il paraît évident 
qu’il y a, dans les deux cas, trois contributions à ces contraintes : 
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                                                        τCD = τΝΜ = γSSF/b + τf + τi                                            (A.5.) 
 
Le premier terme correspond à la contrainte engendrée par la SSF. Comme l’énergie 
spécifique de ce type de défaut est très inférieure à celle de l’APB, sa contribution à la 
contrainte est environ six fois plus faible (80 MPa contre 480 MPa).  
τf est la contrainte de friction ressentie par la super-partielle. C’est un terme difficile à 
évaluer. 
τi représente la contrainte d’interaction entre la partielle qui entoure le précipité et la super-
partielle qui le cisaille. Elle diminue certainement. 
Le calcul de ces contributions sera entrepris dans le cadre d’une collaboration. 
 
 
Mécanisme 5 : mouvement décorrelé de deux partielles 
 
Pour que l’on assiste au mouvement décorrelé de deux dislocations partielles, il faut que 
plusieurs conditions soient réunies : 
 
- il faut tout d’abord que la contrainte τa sur la dislocation parfaite dissociée soit inférieure à 




a <τ  
 
- il faut ensuite que la contrainte sur la partielle de tête (1) τ α/1 soit supérieure à la contrainte 







T2 γ+>τα  
 
où Tp et bp sont respectivement la tension de ligne et le vecteur de Burgers de la partielle et γf 
est l’énergie de faute d’empilement dans la matrice, 
 
- il faut enfin que la contrainte sur la partielle arrière (2) τ α/2 soit inférieure à la contrainte 
d’Orowan sur cette partielle : 
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Le projet national «Avion de Transport Supersonique du Futur» prévoit la création d’un 
successeur au Concorde avec une durée de vie quatre fois plus longue et un rendement du 
moteur amélioré. Dans ce cadre, un nouveau superalliage pour disques de turbine appelé NR3, 
développé par l’ONERA, a été élaboré à la SNECMA par métallurgie des poudres afin de 
résister aux nouvelles conditions d’utilisation correspondant à une déformation en fluage à 
700°C sous 300 MPa pendant 20000 heures.  
Un maintien de longue durée sous température de ce type de matériau biphasé entraîne le 
vieillissement de sa microstructure de précipitation et donc l’effondrement de ses propriétés 
mécaniques. 
L’objectif de ce travail est d’étudier, après différents traitements thermiques, l’influence du 
vieillissement sur la microstructure de précipitation bimodale retenue et d’en déduire la 
répercussion sur la tenue en fluage à partir de l’étude des micro-mécanismes de déformation. 
Pour cela, plusieurs techniques expérimentales ont été utilisées : essais de fluage, microscopie 
électronique en transmission (MET) post mortem et in situ et spectroscopie EDX. 
Ce travail a permis de montrer que le vieillissement affecte uniquement la population de petits 
précipités appelés tertiaires qui tend à disparaître. L’observation par MET et la caractérisation 
des micro-mécanismes responsables de la déformation ont permis de comprendre le rôle 
essentiel de ces précipités. Ils contrôlent la tenue en fluage par leur taille, la distance qui les 




The purpose of the national project called «Future Supersonic Transport Airplane» concerns 
the creation of a successor for Concorde able to have a life time four times longer and an 
increase of the aeroengine output. A new powder metallurgy superalloy called NR3, 
developed at ONERA, was then elaborated at SNECMA to be used for turbine disks in order 
to resist the new real working conditions. They are defined by a creep deformation near 
700°C under 300 MPa during 20.000 hours and the long time maintenance, at such a 
temperature, of this two-phase alloy, inducing a microstructural change negative for the 
mechanical properties must be understood. 
The aim of our work is to study, after different thermal treatments, the evolution of the 
deformation micro-mechanisms during this microstructural ageing, in order to deduce its 
impact on the creep resistance of the alloy. Several different experimental techniques were 
used at different scales: macroscopic creep tests, post mortem and in situ transmission 
electron microscopy (TEM) and EDX spectroscopy. 
Finally, a particular emphasis is made on the decrease of the population of the smallest 
“tertiary” precipitates during ageing. Their important role is revealed by TEM observations 
through the evolution of the micro-mechanisms responsible for the deformation. It is clearly 
demonstrated that their dimension, the channel width between them, their chemistry and the 





Mots clés : superalliage, vieillissement, microstructure de précipitation, fluage, dislocations, 
composition chimique, ordre. 
 
 
